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Введение 

 

Общепризнанным трендом развития современной науки является, во-первых, 

междисциплинарность исследований, а, во-вторых, что особенно касается точных наук, 

преимущественно прикладной характер решаемых задач, что подчеркивается в стратегии 

научно технологического развития Российской Федерации [1]. 

В области физики конденсированного состояния вещества и ее подраздела – физики 

магнитных явлений – эти тренды проявляются наиболее ярко, так как, с одной стороны, во 

второй половине XX века уже был создан значительный задел в отдельных разделах науки 

о магнетизме, и поэтому для проведения прорывных, перспективных исследований 

необходимо тесное взаимодействие научных коллективов, работающих не только в области 

экспериментальной физики, но и суперкомпьютерных вычислений и машинного обучения 

(моделирование новых материалов и их свойств), прикладной химии (синтез таких 

материалов в виде образцов для экспериментальных исследований), комплексной 

характеризации материалов с использованием современных экспериментальных методик. 

Проведение исследований подобного уровня чрезвычайно важно для изучения свойств 

вновь синтезируемых и открытия новых свойств уже исследованных материалов, что, в 

свою очередь, расширяет области применения изучаемых объектов. В этом смысле физика 

магнитных явлений является в большей степени экспериментальной, прикладной наукой, 

тогда как чисто теоретические работы, особенно в последние десятилетия, в ней довольно 

редки. Развитие смежных наук (материаловедения, химии, нанотехнологии), а также 

появление современных высокоинформативных лабораторно-исследовательских 

комплексов позволяет одновременно анализировать как объемные, так и локальные 

магнитные свойства на одних и тех же образцах. Выбор в качестве объектов исследования 

различных по своим физико-химическим свойств веществ потребовал реализации 

вышеназванного комплексного экспериментального подхода в ходе выполнения настоящей 

работы. 

Действенным инструментом повышения эффективности изучения магнитных 

материалов является экспериментальное измерение и анализ их магнитотепловых свойств 

в силу фундаментальной взаимосвязи, существующей между электронной, решеточной и 

магнитными подсистемами материала при проявлении того или иного магнитотеплового 

свойства. Под термином магнитотепловые в данной работе понимаются 

магнитокалорический эффект (МКЭ), магнитные вклады в теплоемкость и энтропию, а 

также специальные параметры, введенные для характеризации нагрева магнитных 
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наночастиц [2,3]: удельная мощность поглощения (SAR) и собственная мощность потерь 

(ILP). Указанные параметры объединяют в себе информацию о ключевых свойствах 

магнитного материала: намагниченности, теплоемкости, магнитной восприимчивости. 

Знание данных зависимостей позволяет полностью охарактеризовать изучаемый материал 

и составить максимально полное представление о возможности его практического 

применения.  

В ряду магнитотепловых свойств отдельно необходимо отметить 

магнитокалорический эффект в силу его наибольшей чувствительности к фазовым 

переходам в магнитных материалах, а также перспективам практического использования 

эффекта, связанным с построением магнитных холодильных и тепловых машин, 

основанных на применении МКЭ, применением в медицине, получением сверхнизких 

температур и др. [4–7] Важно отметить, что максимальных величин магнитотепловые 

свойства достигают в области магнитных фазовых переходов [8], которые и изучаются в 

настоящей работе в различных магнитных материалах.  

Глава 1 настоящей работы посвящена анализу текущего состояния исследований 

магнитокалорического эффекта и перспектив создания новых магнитокалорических 

материалов [А7,А9–А14]. Научная деятельность автора началась на кафедре общей физики 

и магнитоупорядоченных сред физического факультета МГУ им. М.В. Ломоносова в 2007 г. 

в лаборатории под руководством профессора, д.ф.-м.н. А.М. Тишина. Лаборатория 

традиционно занималась изучением магнитокалорического эффекта в различных 

функциональных материалах, поэтому данный эффект был предметом исследований в 

работах автора, начиная со студенческих времен. В Главе 1 приводится краткая 

характеристика этого физического явления, обсуждаются теоретические аспекты его 

описания. В Главе 1 теоретически и экспериментально демонстрируется взаимосвязь всех 

магнитотепловых свойств магнитных материалов: МКЭ, намагниченности, теплоемкости, 

магнитной части энтропии. В настоящее время число публикаций, посвященных МКЭ и 

соответствующим материалам, ежегодно превышает несколько сотен. Соответственно, 

чрезвычайно трудно выбрать именно те материалы, которые могут быть использованы на 

практике по причине наблюдающегося в них гигантского МКЭ, а какие служат целям 

рутинного описания очередных искусственных материалов. Автором сформулированы 

подходы к выбору наиболее подходящих для практического применения 

магнитокалорических материалов, учитывая все многообразие вновь синтезируемых 

потенциально перспективных соединений. Кроме того, для систематизации поиска новых 

материалов автором предложена теоретическая модель, позволяющая оценить 
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максимально возможное теоретически достижимое значение МКЭ в ферромагнитных 

материалах с фазовым переходом второго рода [А15]. С целью значительного сокращения 

времени экспериментальной оценки магнитокалорических свойств огромного доступного 

количества новых магнитокалорических материалов в Главе 1 разработана и 

верифицирована феноменологическая процедура построения универсальной кривой 

адиабатического изменения температура всех тяжелых редкоземельных металлов (от 

гадолиния до тулия), проверенная в составе экспериментальной установки прямого 

определения магнитокалорического эффекта [А16]. Данная процедура может быть 

распространена и на другие классы соединений с фазовым переходом второго рода: именно 

они являются наиболее перспективными для практического применения в связи с 

принципиальной возможностью контроля параметров фазового перехода. 

МКЭ проявляет максимальные значения в материалах со значительными 

магнитными свойствами. В связи с этим автору представлялось логичным изучить данное 

явление в нескольких видах магнитных материалов, которые можно рассматривать в 

качестве модельных, и, соответственно, распространить полученные результаты на более 

широкие классы функциональных материалов. С этой точки зрения для анализа были 

выбраны тяжелые редкоземельные металлы (гадолиний, тербий, диспрозий, гольмий, 

эрбий, тулий); сплавы на основе железо-родий и наночастицы ферромагнитных оксидов. 

Важно отметить, что кроме, собственно, МКЭ, который послужил причиной обращения к 

изучению данных материалов, в них наблюдается целый ряд других магнитотепловых 

свойств, изучению которых посвящены Главы 2-5 диссертации. Более того, перечисленные 

материалы уже сейчас находят широкое применение в различных областях науки и 

техники.  

Так как в Главе 1, в частности, делается вывод о том, что МКЭ достигает 

максимальных значений в редкоземельных металлах и их соединениях, то следующая Глава 

2 посвящена изучению магнитотепловых свойств тяжелых редкоземельных металлов. 

Редкоземельные металлы в настоящее время используются во всех без исключения 

отраслях промышленности. По оценкам экспертов, потребность промышленности в 

химических соединениях на их основе сохранит тенденцию к росту на протяжении 

ближайших десятков лет. Вместе с тем практическое использование высокочистых 

металлов редкоземельной группы требует максимально точного понимания физико-

химических свойств используемых металлов, в особенности, магнитных. Несмотря на 

определенное снижение интереса к изучению высокочистых монокристаллов РЗМ в 

последнее десятилетие, ряд научных групп (Ames Lab, МГУ им. М.В. Ломоносова, ИМЕТ 
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РАН им. А.А. Байкова) по-прежнему проводит высококлассные исследования на 

высокочистых образцах металлов. В Главе 2 автором рассматривается два теоретических 

подхода к описанию свойств тяжелых РЗМ: из первых принципов и на основе модели 

среднего поля. Так, по результатам ab initio расчетов в Главе получены значения 

электронной плотности состояний всех тяжелых РЗМ. В результате применения модели 

среднего поля, специально усовершенствованной автором для описания тяжелых 

лантаноидов [А17,А18], в работе получены теоретико-расчетные значения 

магнитотепловых свойств тербия, диспрозия и гольмия, а также построены их магнитные 

фазовые диаграммы. Далее, для верификации теоретических положений, приводятся 

результаты измерения и анализа полевых и температурных зависимостей намагниченности, 

теплоемкости, магнитокалорического эффекта объемных монокристаллических образцов 

вышеназванных элементов и тонких пленок гольмия (с целью сравнения и проверки 

правильности предположений, сделанных для объемных образцов) [А19–А24]. Подробный 

анализ магнитотепловых свойств трех металлов тяжелого редкоземельного ряда позволил 

автору выявить закономерности магнитных и электронных свойств, характерные для всего 

ряда тяжелых РЗМ от гадолиния до тулия [А25]. В подтверждение этому в работе 

построены магнитные фазовые диаграммы тяжелых РЗМ от гадолиния до тулия (в случае 

гольмия дополнительно проведены чрезвычайно трудоемкие уникальные эксперименты по 

дифракции нейтронов на высокочистых монокристаллических образцах). В результате 

анализа всех выявленных закономерностей в Главе 2 вводится универсальная магнитная 

фазовая диаграмма тяжелых РЗМ. Также в главе 2 теоретически и экспериментально 

рассматривается влияние химических примесей на величину свойств и характер магнитных 

фазовых переходов в тяжелых РЗМ [А26]. Так, в работе из первых принципов 

рассчитывается электронная плотность состояний чистых металлов и в присутствии 

примесных атомов, также проводится экспериментальное сравнение ряда магнитотепловых 

свойств монокристаллических образцов тербия, диспрозия и гольмия максимально 

доступной степени химической чистоты (используемых в настоящей работе) с данными из 

литературы [27,28].  

Содержание Глав 1-2 настоящей работы является логическим продолжением 

исследований МКЭ и магнитокалорических материалов, проводившихся на физическом 

факультете Московского государственного университета имени М.В. Ломоносова под 

руководством профессоров Белова К.П., Левитина Р.З., Звездина А.К., Никитина С.А., 

Васильева А.Н., Тишина А.М. [29–39], а также в более ранних работах автора 

[А16,А40,А41]. В частности, в диссертации автора на соискание ученой степени кандидата 
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физико-математических наук [А41] взаимосвязь магнитотепловых свойств рассматривается 

на примере модельного ферромагнитного материала, испытывающего единственный 

фазовый переход второго рода, - гадолиния, а также объясняются относительно большие 

величины изменения магнитной части энтропии (по сравнению с другими РЗМ) на примере 

тербия [21]. В Главе 2 полученные ранее результаты распространяются на магнитотепловые 

свойства остальных тяжелых РЗМ. 

Результаты, полученные в Главах 1-2 не вызывают сомнений в наличии выдающихся 

магнитотепловых свойств в редкоземельных металлах. Вместе с тем, РЗМ испытывают 

множество фазовых переходов между совершенно различными магнитными состояниями, 

критические температуры которых зачастую находятся весьма близко друг от друга и, в 

основном, в низкотемпературной области. Данное обстоятельство ограничивает 

практическое применение изученных материалов в широком диапазоне температур и 

магнитных полей в «рабочей» области (околокомнатных температур). 

По этой причине Глава 3 посвящена изучению бинарных сплавов железо-родий. 

Сплавы FeRh с соотношением атомов железа и родия около 1:1 проявляют максимальные 

значения МКЭ из всех известных на сегодняшний день материалов. Величины изменения 

магнитной части энтропии и адиабатического изменения температуры втрое превышают 

соответствующие значения чистого гадолиния. Более того, эквиатомный сплав железо-

родий претерпевает единственный фазовый переход первого рода АФМ-ФМ в области 

околокомнатных температур. В этом смысле данный сплав является модельным 

соединением, в отличие от модельного гадолиния с единственным фазовым переходом 

второго рода и других РЗМ, в которых наблюдается каскад фазовых переходов смешанного 

типа.  Соответственно, данный материал интересен как с фундаментальной точки зрения, 

так как позволяет прояснить механизм магнитно-структурного фазового перехода первого 

рода, так и с прикладной, поскольку величина МКЭ в нем в полтора-два раза выше 

соответствующих значений в других материалах, проявляющих гигантский МКЭ: Gd5Si4-

xGex [42], La(FexSi1-x) [43], MnFeP(As,Ge) [44]. Гигантская величина МКЭ в сплаве FeRh 

впервые обнаружена на физическом факультете Московского государственного 

университета им. М. В. Ломоносова в начале 1990-х гг. [45–48]. 

Гигантская величина МКЭ, наблюдаемая в сплаве FeRh, обусловлена магнитно-

структурными изменениями, которые происходят в сплаве при фазовом переходе. Однако, 

многие авторы до сих пор расходятся во мнениях, что является основным механизмом 

фазового перехода. Для его объяснения в Главе 3 разработана теоретическая модель, 

учитывающая обменно-стрикционное взаимодействие [А49]. Справедливость модели была 
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проверена на объемных образцах и тонких пленках одного и того же стехиометрического 

состава [А50] путем сравнения расчетных и экспериментальных значений 

магнитотепловых свойств. В Главе 3 демонстрируются результаты измерений 

намагниченности, магнитокалорического эффекта и структурных свойств бинарных 

сплавов железо-родий. Вместе с тем, свойства сплавов железо-родий зависят от 

особенностей процедуры изготовления образцов. Поэтому в Главе 3 анализируется влияние 

температурной обработки и методов приготовления бинарного сплава железо-родий на 

однородность структуры и магнитотепловые свойства [А51,А52]. Также в главе в рамках 

разработанной феноменологической модели изучается зависимость магнитотепловых 

свойств сплавов от структурных дефектов [А53,А54]. Модель представляет эквиатомный 

сплав железо-родий в виде двух подрешеток, состоящих из атомов железа и родия, 

соответственно. Наличие дефектов в данной модели трактуется как частичное замещение 

атомов железа атомами родия, и наоборот, что приводит к изменению характера обменных 

взаимодействий и, соответственно, объяснению наблюдаемых в Главе 3 экспериментально 

макроскопических свойств.  В заключение в Главе 3 представлена модель, которая 

описывает динамику фазового перехода первого рода АФМ-ФМ в бинарных сплавах 

железо-родий путем анализа релаксационных зависимостей намагниченности. 

Изучение бинарных сплавов железо-родий, проведенное в Главе 3, 

продемонстрировало их значительные магнитотепловые свойства [А55]. При этом важно 

отметить, что диапазон химических составов, магнитных полей и температур, в котором 

бинарные сплавы проявляют необходимые для практического применения 

магнитотепловые свойства, довольно узок. Кроме того, родий является одним из самых 

дорогостоящих металлов в мире в настоящее время, что также существенно затрудняет его 

широкое использование даже в лабораторных условиях. В связи с этим актуален поиск 

сплавов, обладающих гигантским МКЭ, но не имеющих в своем составе родия. Таким 

образом, исследование характера изменений МКЭ и других магнитотепловых свойств при 

замещении родия более доступными материалами весьма актуально. В Главе 4 впервые 

теоретически и экспериментально анализируется явление сосуществования 

антиферромагнитной и ферромагнитной фаз в объемных сплавах железо-родий и железо-

родий с небольшим добавлением палладия. Из первых принципов проводится расчет 

электронных и магнитных характеристик, выявлены закономерности поведения 

магнитного момента, расстояния между ближайшими соседями, электронной плотности 

состояний в зависимости от концентрации палладия [А56]. С помощью комплекса 

экспериментальных методов (EXAFS, сканирующая электронная микроскопия, нейтронная 
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дифракция, магнитометрические методы, МКЭ) [А57] положения теоретической модели 

проверяются экспериментально. Бинарный сплав используется в качестве опорного 

(результаты из Главы 3), результаты, полученные на сплавах с палладием, сравниваются с 

«чистым» образцом и между собой. Кроме того, экспериментально изучаются магнитные и 

структурные свойства данных сплавов: температурные зависимости параметра 

кристаллической решетки, магнитного момента атомов железа, объемных долей АФМ и 

ФМ фаз. Дополнительным прямым экспериментальным методом визуализации фазовой 

динамики, используемым в работе, является сканирующая Холловская микроскопия, 

которая позволила установить пространственные масштабы фазового перехода АФМ-ФМ 

[А58].  

Глава 5 диссертационной работы посвящена ряду потенциальных практических 

применений тех материалов, свойства которых были изучены в Главах 2-4. В ней автор 

посчитал целесообразным предложить относительно новую область применения 

изучаемых магнитотепловых явлений (в отличие от ставшей классической области 

магнитного охлаждения и разработки магнитных тепловых машин), а именно, медицинские 

приложения.  

В главе проводится анализ проведенных исследований целого ряда магнитных 

материалов в виде микро- и наночастиц с уникальными магнитотепловыми свойствами, 

которые могут найти применение в методе магнитожидкостной гипертермии (МЖГ). В 

используемых на сегодняшний день методиках гипертермии (общая гипертермия, 

локальная гипертермия с использованием радиочастотного и микроволнового излучения, а 

также ультразвука) нагрев опухоли вызывает также и существенное повышение 

температуры соседних здоровых тканей. Для контроля теплового режима проводится 

измерение температуры с помощью датчиков, введенных в область воздействия. Таким 

образом, основными недостатками используемых в настоящее время методик гипертермии 

являются низкая селективность воздействия, а также инвазивный метод контроля 

температуры [59]. 

В главе с учетом требований биосовместимости и нетоксичности теоретически 

моделируются перспективные материалы, из которых были изготовлены наночастицы 

оптимального размера (для достижения наилучших магнитотепловых характеристик). 

Данные частицы были испытаны на специально разработанном для этой цели источнике 

переменного магнитного поля: определены основные магнитотепловые характеристики, 

играющие определяющую роль в методе МЖГ (временные зависимости нагрева частиц при 

различных концентрациях и величине поля, полевые и частотные зависимости удельной 
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мощности поглощения, температурные и полевые зависимости намагниченности для 

определения положения температуры фазового перехода). На основании проведенных 

экспериментов были определены основные физические механизмы, отвечающие за степень 

нагрева наночастиц при минимальной концентрации и минимальном времени воздействия, 

и выбран оптимальный (с точки зрения основных характеристик нагрева) состав, на 

котором были проведены предварительные испытания на клетках и лабораторных 

животных. 

Среди различных способов применения магнитокалорического эффекта особенный 

интерес представляет технология адресной доставки лекарственных средств. Процесс 

удаленной, неинвазивной доставки лекарств в пораженные органы или ткани человека 

является одной из актуальных проблем, стоящих перед наукой в настоящее время. 

Устройства доставки, которые обеспечивают управляемое, воспроизводимое и надежное 

переключение потока лекарственного средства, могут иметь заметное влияние на лечение 

различных заболеваний. Идеальное устройство для быстрой доставки лекарств должно 

содержать большое количество препарата, практически не выпускать лекарство в 

выключенном состоянии, уметь неоднократно переключаться в активное состояние без 

механического повреждения, не требовать имплантированной электроники, уметь 

выпускать контролируемую дозу химического препарата в соответствии с назначением 

врача.  

Существующие технологии частично ограничены из-за их неспособности 

эффективно срабатывать в естественных условиях в отсутствие местного 

имплантированного источника тепла, невозможности воспроизводимого выпуска в течение 

нескольких тепловых циклов, медленного ответа на стимулы, их неспособности 

динамически отрегулировать дозирование препарата в соответствии с потребностями 

пациента. В последнее время разрабатываются идеи создания таких медицинских 

приложений на основе композитных материалов, то есть состоящих из некоторого 

количества компонентов, обладающих различными физическими свойствами.  

В главе 5 описан композитный материал для покрытия имплантатов и носителей 

лекарственных средств, который позволяет контролировать количество и период 

высвобождения лекарственного препарата. Материал состоит из двух слоев: один обладает 

большим отрицательным магнитокалорическим эффектом (МКЭ) – резким понижением 

температуры при приложении магнитного поля (-6K/Tл), другой содержит лекарственное 

средство или другие биологически активные соединения и состоит из 

термочувствительного полимера. Препарат высвобождается из системы при понижении ее 
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температуры посредством воздействия магнитного поля за счет отрицательного МКЭ. В 

отличие от традиционных термочувствительных материалов, которые деградируют при 

повышении температуры, предложенный полимер характеризуется резким фазовым 

переходом в момент понижения температуры на ~ 3÷5 ° С (до +34÷32 ° C) по отношению к 

нормальной температуре тела. На данный момент отрицательный МКЭ является 

единственным способом неинвазивного охлаждения магнитного покрытия имплантата с 

помощью источников постоянного магнитного поля. Это 1) позволяет управляемым 

образом в нужное время (за счет приложения магнитного поля) сбрасывать необходимое 

количество лекарственного средства, а не ожидать его естественной десорбции, 2) МКЭ-

материал представляет собой сплав FeRh (железо-родий), биологическая совместимость 

которого доказана. Помимо этого, использование системы с имплантатами обеспечивает 

возможность контролируемого продолжительного порционного (не залпового) 

высвобождения лекарственного вещества путем управления величиной внешнего 

магнитного поля. 

В главе также приводятся результаты исследования моделей подобных медицинских 

устройств, основанных на свойствах композитных систем «термополимер/магнитное 

вещество», а также результаты процедуры осаждения магнитных и немагнитных 

наночастиц на фрагменты брюшных сеток и результаты предварительных доклинических 

исследований на лабораторных животных.  

Таким образом, в Главе 5 проводится математическое моделирование 

магнитотепловых свойств всех перспективных магнитных материалов, предполагаемых к 

применению в методе магнитожидкостной гипертермии [А60–А62]. Отдельные 

исследования, представленные в Главе 5, посвящены расчетам и экспериментальному 

изучению механизмов нагрева нано- и микрочастиц магнетита с оболочкой и без нее [А63], 

гадолиния [А64] и сплава железо-родий [А64,А65]. Оба вещества можно отнести к 

типичным представителям магнитокалорических материалов с различными типами 

наблюдаемых фазовых переходов и распространить полученные результаты на другие 

магнитные наночастицы с фазовыми переходами первого и второго рода. В результате 

анализа в Главе 5 определяются оптимальные с точки зрения максимального 

терапевтического нагрева для применения в методе магнитожидкостной гипертермии 

составы: цинк-марганцевые ферриты [А66,А67] и лантан-стронциевые манганиты [А68–

А70]. В завершение Главы 5 описано функциональное покрытие с магнитокалорическими 

свойствами на основе частиц сплава железо-родий для адресной доставки лекарственных 

средств [А71–А74].  
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Цель исследования. Цель диссертационной работы заключается в выявлении, с 

использованием теоретико-экспериментального подхода, физических механизмов, 

ответственных за поведение магнитотепловых свойств в области фазовых переходов в 

тяжелых редкоземельных металлах, сплавах на основе железо-родий и наночастицах 

ферромагнитных оксидов, а также в определении закономерностей изменения их 

магнитотепловых характеристик. 

Для достижения поставленной цели решались следующие задачи: 

1. Проанализировать текущее состояние исследований магнитокалорического 

эффекта и определить подходы к созданию новых магнитокалорических 

материалов для практического применения. Предложить теоретическую 

модель, позволяющую оценить максимально возможное значение МКЭ в 

ферромагнитных материалах. Построить феноменологическую 

универсальную кривую адиабатического изменения температуры, 

определяемого прямым методом. Проверить процедуру построения на всех 

тяжелых РЗМ и в составе экспериментальной установки по прямому 

определению МКЭ. 

2. Провести теоретический анализ электронных и магнитных характеристик 

тяжелых редкоземельных металлов с использованием расчетов из первых 

принципов и основываясь на модели среднего поля. Провести 

экспериментальные исследования полевых и температурных зависимостей 

магнитотепловых свойств объемных монокристаллических образцов 

тяжелых редкоземельных металлов. Сравнить полученные 

экспериментальные результаты с данными вычислений, полученных в рамках 

модели среднего поля. Выявить закономерности поведения магнитотепловых 

характеристик и магнитного упорядочения, характерные для всего ряда 

тяжелых РЗМ, в том числе, в зависимости от наличия химических примесей. 

3. Разработать теоретическую модель для описания механизма магнитно-

структурного фазового перехода первого рода АФМ-ФМ в сплавах семейства 

железо-родий. Провести экспериментальные исследования полевых и 

температурных зависимостей магнитотепловых и структурных свойств 

объемных образцов бинарных околоэквиатомных сплавов железо-родий. 

Изучить влияние температурной обработки, метода изготовления и 

структурных дефектов образцов на воспроизводимость и величину 
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магнитотепловых свойств в бинарных околоэквиатомных сплавах железо-

родий.  

4. Провести теоретический анализ электронных и магнитных характеристик 

трехкомпонентных сплавов железо-родий-палладий с использованием 

расчетов из первых принципов. Провести экспериментальные исследования 

полевых и температурных зависимостей магнитотепловых и структурных 

свойств объемных образцов трехкомпонентных сплавов железо-родий-

палладий. Проанализировать явление сосуществования фаз в области 

фазового перехода первого рода АФМ-ФМ в сплавах семейства железо-родий 

в зависимости от наличия легирующих элементов. 

5. Провести математическое моделирование нагрева ферромагнитных частиц 

всех известных составов, заявленных к применению в методе 

магнитожидкостной гипертермии. Экспериментально изучить 

магнитотепловые и структурные свойства магнитных наночастиц гадолиния, 

сплава железо-родий, лантан-стронциевых манганитов, цинк-марганцевые 

ферритов. Определить физические механизмы, ответственные за 

максимальный нагрев частиц для применения в методе магнитожидкостной 

гипертермии. Теоретически и экспериментально изучить магнитотепловые 

свойства функционального покрытия на основе частиц сплава железо-родий 

для применения в методе адресной доставки лекарственных средств.  

 

Положения, выносимые на защиту:  

1. Теоретическое значение максимального удельного магнитокалорического 

эффекта (адиабатического изменения температуры) в идеальном материале, 

испытывающем фазовый переход второго рода, составляет 18 К/Тл. Данная 

величина недостижима в реальных магнитокалорических материалах, для 

которых теоретическая оценка максимального удельного МКЭ составляет 

8÷9 К/Тл. 

2. Адиабатическое изменение температуры в области фазовых переходов 

второго рода для каждого из тяжелых редкоземельных металлов (от 

гадолиния до тулия) может быть описано предложенной 

феноменологической универсальной кривой. 

3. Теоретические и экспериментальные магнитные фазовые диаграммы, 

построенные для направления легкого намагничивания тяжелых 
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редкоземельных металлов, от тербия до тулия, демонстрируют закономерное 

поведение спинового упорядочения в зависимости от величины внешнего 

магнитного поля и температуры. Оно заключается в виде одинаковых для 

различных тяжелых РЗМ последовательности и относительного 

расположения в пространстве (H,T) следующих состояний: 1) коллинеарное 

ферромагнитное упорядочение; 2) спиральное антиферромагнитное 

упорядочение; 3) промежуточные магнитные фазы (веер, веер со структурой 

геликоида, структуры типа спинового проскальзывания); 4) парамагнитная 

(магнитнонеупорядоченная) фаза. 

4. Примеси химических элементов (газовые, 3d и 4f элементы) в тяжелых РЗМ 

затрудняют перестройку магнитной структуры, что приводит к понижению 

температур магнитных фазовых переходов и увеличению значений 

критических полей. Наличие локальных спиновых дефектов 

антиферромагнитного упорядочения (структуры типа спинового 

проскальзывания) и многообразие магнитных «аллотропных» модификаций 

тяжелых РЗМ обусловлено влиянием примесей. 

5. Причиной магнитно-структурного фазового перехода первого рода АФМ-

ФМ в бинарных эквиатомных сплавах FeRh является появление ненулевого 

магнитного момента на атомах родия (0.9 µB) при одновременном увеличении 

объема решетки (на 1 %) в сочетании с уменьшением обменного 

взаимодействия между подрешетками железа и родия (характеризуемого 

абсолютным значением обменного интеграла 𝒥12 ). Расчетное теоретическое 

значение температуры фазового перехода первого рода модельного 

эквиатомного сплава составляет 405 K. 

6. Достижение максимальных и воспроизводимых магнитотепловых свойств в 

сплавах на основе FeRh определяется их фазовым составом, зависящим от 

условий синтеза (скорости охлаждения): в быстро закаленном сплаве 

содержание фазы B2 (ОЦК типа CsCl) составляет не менее 93 %, тогда как в 

отожженном сплаве наблюдается значительное количество 

гранецентрированной кубической парамагнитной гамма-фазы (до 40 %). 

Быстрая закалка методом погружения в воду (в отличие от медленного 

охлаждения в течение 48÷72 ч) всегда приводит к резкому фазовому АФМ-

ФМ переходу, то есть существенному изменению намагниченности из-за 

смены антиферромагнитного порядка на ферромагнитный (максимальный 

скачок намагниченности составляет около 130 emu/г для образца состав 
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Fe49Rh51), что, в свою очередь, обеспечивает гигантское значение МКЭ, не 

менее 3÷4 К/Тл. 

7. В бинарных околоэквиатомных и трехкомпонентных (легированных 

палладием) сплавах на основе FeRh наблюдается явление гистерезиса 

полевой зависимости магнитокалорического эффекта: конечная температура 

при полном цикле изменения магнитного поля не возвращается к начальному 

значению при переходе АФМ–ФМ, и возвращается при обратном переходе 

ФМ-АФМ. Для объяснения эффекта предложена количественная 

теоретическая модель, в которой свободная энергия бинарного сплава 

железо-родий учитывает неидеальность стехиометрического состава 

реальных образцов, путем введения в модель динамических (изменяющихся 

во времени) параметров АФМ и ФМ упорядочения, учитывающих степень 

замещения в бинарном сплаве части атомов железа атомами родия и 

наоборот.  

8. Явление сосуществования АФМ и ФМ фаз при фазовом переходе первого 

рода АФМ-ФМ в трехкомпонентных сплавах железо-родий-палладий 

наблюдается в температурном интервале 290 K÷320 K при нагреве и 275 

K÷310 K при охлаждении. Пространственный масштаб одновременного 

существования области АФМ и ФМ упорядочения составляет менее 15 мкм. 

Переход при нагревании в случае использования образцов кубической формы 

и направления внешнего магнитного поля перпендикулярно исследуемой 

грани куба всегда начинается с краев образца, и из центра в случае 

охлаждения, что свидетельствует о доминирующем влиянии 

размагничивающего поля, а не микроструктуры, на пространственные 

характеристики фазового перехода АФМ-ФМ в сплавах железо-родий. 

9. В суперпарамагнитных наночастицах La0.75Sr0.25MnO3, нагревающихся за 

счет механизмов релаксации Нееля и Броуна и за счет потерь на гистерезис, 

наибольшая эффективность нагрева наблюдается для наночастиц среднего 

размера (37÷50 нм) в диапазоне температур TC>T>TB, то есть, в магнитно 

разблокированном состоянии. Температура блокировки суперпарамагнитных 

частиц является естественным ограничением возможного перегрева тканей в 

случае их применения в методе магнитожидкостной гипертермии.  

10. Из изученных в работе наночастиц максимальный нагрев при соблюдении 

критерия Брезовича и близости критических температур к комнатной на 

клетках линии К562 (опухолевые миелоциты, образующие вид миелоидного 
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лейкоза) демонстрируют наночастицы Zn0.2Mn0.8Fe2O4.  Изученный состав 

является наиболее перспективным для применения в методе 

магнитожидкостной гипертермии. 

Научная новизна работы.  

Магнитные фазовые диаграммы тяжелых РЗМ были впервые построены с 

использованием результатов нескольких экспериментальных методик и расчетных данных. 

Впервые показана линейная зависимость температуры Нееля высокочистых объемных 

тяжелых РЗМ от функции де Жана G2/3. Проведены первые c 1997 года [75] эксперименты 

по дифракции нейтронов на высокочистых монокристаллических образцах гольмия. 

Работа автора [53], посвященная гистерезису МКЭ в бинарном сплаве железо-родий 

при его динамическом измерении, является второй в мире после работы [76], при этом 

фактические измерения МКЭ и обнаружение эффекта были выполнены одновременно.  

Разработана модель динамики магнитного фазового перехода в объемных образцах 

бинарного сплава железо-родий, которая позволяет отделить друг от друга процессы 

нуклеации, роста и объединения ФМ кластеров по данным релаксационных зависимостей 

намагниченности. 

Впервые определены основные параметры магнитных структур, существующих в 

сплавах железо-родий, легированных палладием. Получены температурные зависимости 

параметров кристаллической решетки, магнитного момента атомов Fe, объемных долей 

магнитных фаз в области АФМ-ФМ перехода как в процессе нагрева, так и охлаждения. 

Построены магнитные фазовые диаграммы сплавов железо-родий, в том числе, 

легированных палладием, в зависимости от концентрации палладия.  

Основываясь на результатах этой работы и уже опубликованных данных, впервые 

выдвигается предположение, что тенденция к увеличению или уменьшению объемной доли 

гамма-фазы в сплавах Fe49Rh51-xMx определяется размером третьего (легирующего) атома. 

На основе модели линейной восприимчивости предложен теоретический подход к 

оценке возможности применения ряда составов магнитных наночастиц в методе 

магнитожидкостной гипертермии. Подобный унифицированный модельный анализ 

перспективных наночастиц выполнялся впервые в мире. Изучение дополнительного 

нагрева магнитных наночастиц за счет магнитокалорического эффекта ранее в России не 

проводилось. Кроме используемого механизма разогрева, принципиальной особенностью, 

отличающей предлагаемый подход от разрабатываемых другими группами методов МЖГ, 

является неинвазивный контроль максимальной температуры нагрева за счет 
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использования температуры блокировки суперпарамагнитных наночастиц. Впервые 

изготовлены магнитные покрытия для медицинских изделий с возможностью 

контролируемой десорбции препарата из полимерной матрицы путем управления 

состоянием покрытия с помощью внешнего магнитного поля (в мире существуют аналоги 

только с возможностью естественной десорбции или управляемые ИК-, СВЧ-, гамма-

излучением). 

 

Практическая значимость работы.  

Анализ существующих в мире магнитокалорических материалов выявил тенденцию 

к полному отказу от применения материалов, содержащих токсичные, дефицитные и 

драгоценные элементы. Оценка максимально возможного значения величины МКЭ 

позволяет упорядочить и ограничить поиск новых магнитокалорических материалов. 

Построение универсальной кривой для каждого из тяжелых РЗМ (от гадолиния до 

тулия) позволяет оценивать магнитокалорические свойства различных образцов, не 

прибегая к прямым измерениям в низкотемпературной области. Предложенный метод 

построения универсальной кривой для МКЭ позволяет с хорошей точностью получать 

значения критических индексов термодинамических характеристик материалов, кроме 

того, универсальная кривая используется для экстраполяции данных в условиях, 

недоступных в лаборатории, представляя собой, таким образом, относительную простую 

скрининговую процедуру для оценки перспективности применения магнитокалорических 

материалов. 

Достижение воспроизводимости и максимально возможных значений 

магнитотепловых свойств эффектов в сплавах FeRh требует понимания того, как 

меняющиеся параметры синтеза влияют на магнитоструктурный переход. В настоящей 

работе было показано сильное влияние скорости охлаждения при изготовлении образцов 

бинарного сплава на магнитотепловые свойства сплава железо-родий: МКЭ, хладоемкость, 

потери на гистерезис при фазовом переходе АФМ-ФМ первого рода.  

Практическая значимость рассмотрения легированных сплавов FeRh состоит в том, 

что в них фазовый переход и, соответственно, максимум магнитотепловых свойств, 

наблюдается в наиболее близкой к комнатной области температур без существенного 

снижения абсолютных значений свойств по сравнению с бинарным эквиатомным сплавом 

железо-родий. По этой причине, а также в связи с высокой стоимостью родия,  интересен 

вопрос о возможности его полного или частичного замещения в сплавах FeRh при 

сохранении высоких значений МКЭ и производительности охлаждения. Поэтому 
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исследования трехкомпонентных сплавов могут быть полезны для создания новых 

материалов с аналогичными свойствами.  

Возможность подбора значения температуры блокировки суперпарамагнитных 

наночастиц в процессе их синтеза открывает широкие возможности по созданию 

перспективных составов для метода МЖГ.  

На основании полученных результатов предполагается создание препаратов для 

метода локальной МЖГ на основе магнитных наноразмерных частиц с биосовместимым 

покрытием, высокими значениями параметра SAR, с возможностью контроля 

максимальной температуры разогрева, также разработка методик и оборудования для 

лечения методами МЖГ и контролируемой доставки лекарственных веществ. Отдельная 

фармацевтическая композиция была запатентована коллективом с участием автора [67]. 

Разработанные автором «умные» покрытия для имплантатов являются 

перспективными для реального использования в клинической практике, и после 

завершения клинических испытаний технология может быть востребована всеми без 

исключения лечебными учреждениями, сэкономив (по оценкам врачей) до 2/3 средств 

бюджета, выделяемых для лечения и профилактики осложнений, связанных с операциями 

по эндопротезированию. Технология может быть использована в различных областях 

медицины, соответственно, тип имплантата и вещество, на него наносимое, будут 

варьироваться в зависимости от заболевания [например, в случае мочекаменной болезни, 

сужений мочеточника любое внешнее сдавливание (в том числе, установка стента) 

приводит к образованию рубцовой ткани; путем внедрения в покрытие стента мочеточника 

препаратов, препятствующих ферментации (гепарин и пр.) возможно предотвратить 

рубцевание; в случае операций по замене тазобедренного сустава (он находится в области 

прохождения магистральных сосудов, поэтому данная операция сопровождается 

обильными кровотечениями, что увеличивает риск заражения) на эндопротез может быть 

нанесено покрытие с внедренным антибиотиком, препятствующим нагноению (амосиклав, 

флемоксин и пр.)]. 

Достоверность результатов. Результаты, представленные в диссертации, получены в 

многократно воспроизводимых экспериментах, проведенных на современном научном 

оборудовании, с использованием статистических методов обработки экспериментальных 

данных. Достоверность полученных результатов обеспечивалась набором 

взаимодополняющих экспериментальных методик и воспроизводимостью получаемых 

результатов, сопоставлением теоретических и экспериментальных данных. Результаты 

работы неоднократно докладывались на международных и российских конференциях по 
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физике магнитных явлений. Полученные результаты были опубликованы в ведущих 

международных и российских журналах с высокими значениями импакт-фактора.  

Апробация работы  

Основные результаты диссертационной работы были представлены в виде устных и 

стендовых докладов на российских и международных конференциях: Конференция по 

магнитному охлаждению при комнатных температурах (Thermag III) – Де Мойн, шт. Айова, 

США 11-15 мая 2009 г., Новое в магнетизме и магнитных материалах (НМММ-XXI) – 

Москва, 28 июня-4 июля 2009 г., Международная конференция по магнетизму (ICM 2009) 

– Карлсруэ, Германия 26-31 июля 2009 г., 5-я Международная конференция 

«Функциональные материалы» (ICFM-2009) – Партенит, Крым 5-10 октября 2009 г., 11 Joint 

MMM-Intermag – Вашингтон, США 18-22 января 2010 г., Московский международный 

симпозиум по магнетизму (MISM-2011),  21-25 августа 2011 г., Конференция 

по магнитному охлаждению при комнатных температурах (Thermag V) – Гренобль, 

Франция, 17-20 сентября 2012 г., Московский международный симпозиум по магнетизму 

(MISM-2014), 29 июня – 3 июля 2014 г., XX Международная конференция по постоянным 

магнитам, 21-25 сентября 2015 г., Суздаль, XXV International Materials Research Congress, 

Канкун, Мексика, 14-19 августа 2016 г., 7th IIR/IIF International Conference on Magnetic 

Refrigeration at Room Temperature THERMAG VII, Турин, Италия, 11-14 сентября 2016 г., 

Moscow International Symposium on Magnetism (MISM 2017), Физический факультет МГУ 

имени М.В.Ломоносова, г. Москва, Россия, 1-5 июля 2017 г., VII Euro-Asian Symposium 

“Trends in Magnetism” (EASTMAG-2019), Екатеринбург, Россия, 8-13 сентября 2019 г.,  

XXII Международная конференция по постоянным магнитам (МКПМ-2019), г.Суздаль, 

Россия, Россия, 23-27 сентября 2019 г., 63-я Всероссийская научная конференция МФТИ, 

онлайн, Россия, 23-29 ноября 2020 г., XXI Всероссийская школа–семинар по проблемам 

физики конденсированного состояния вещества (СПФКС–21), Екатеринбург, Россия, 17-25 

марта 2021 г., Workshop on i-Caloric Effects, Бразилия, 30-31 марта 2021 г., Новое в 

магнетизме и магнитных материалах-2021, Москва, Россия, 1-6 июля 2021 г., научные 

семинары в Институте физики металлов имени М.Н. Михеева УрО РАН и Институте 

радиотехники и электроники имени В.А. Котельникова РАН (сентябрь-октябрь 2021 г.) 

Публикации. По материалам диссертации опубликовано 42 работы, из них 35 в журналах, 

индексируемых в международных базах данных Web of Science и Scopus. В число 

публикаций по теме работы входит 2 статьи в российских журналах из перечня ВАК, 

индексируемых в международных базах данных Web of Science и Scopus. Кроме того, 

опубликовано еще 4 работы: диссертация на соискание ученой степени кандидата физико-
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математических наук, две главы в книгах, пленарный доклад на конференции. Получено 3 

патента РФ. Список всех работ по теме диссертационной работы приведен в конце 

диссертации.  

Личный вклад автора. Личный вклад автора в работу является определяющим, в том 

числе, в формулировании основных идей предложенных в диссертации теоретических 

моделей и экспериментальных подходов. Все результаты, представленные в работе, 

получены либо лично автором, либо при его непосредственном участии. Теоретические 

расчеты, представленные в диссертации, были выполнены при непосредственном участии 

автора во всех дискуссиях и обсуждениях.  Некоторые из представленных результатов 

(около 5 %) ранее были представлены в диссертации автора на соискание ученой степени 

кандидата-физико математических наук «Магнитные и магнитотепловые свойства 

гадолиния, тербия и гольмия в области магнитных фазовых переходов» (защищена в 2012 

г. в совете Д 501.001.70 при МГУ имени М.В. Ломоносова, Физический факультет) 

Структура и объем диссертации. Диссертация состоит из введения, пяти глав с 

основными результатами и выводами, списка литературы из 715 наименований, 

включающего работы автора по теме диссертации. Ссылки на работы автора в тексте 

диссертации и списке литературы обозначены литерой «А». Общий объем работы 

составляет 328 страниц, включая 128 рисунков и 19 таблиц. 
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Глава 1. Магнитокалорический эффект: взаимовлияние магнитотепловых свойств и 

универсальная кривая адиабатического изменения температуры 

 

Общие представления о магнитокалорическом эффекте 

В адиабатических условиях изменение внутренней энтропии материала, ΔS, в 

результате внешнего воздействия компенсируется изменением его температуры, ΔT. Это 

явление называют калорическим эффектом, который обычно наиболее выражен при 

фазовом переходе. Примеры фазовых переходов включают трансформации «жидкость-газ» 

(испарение), «твердое тело-жидкость» (плавление) и «твердое тело-твердое-тело»; 

последние могут охватывать структурные, магнитные и магнитоструктурные переходы в 

твердых телах.  Магнитокалорический эффект (МКЭ) состоит в изменении температуры 

магнитного твердого тела под воздействием меняющейся величины внешнего магнитного 

поля [5,78–80]. Фазовые переходы «твердое тело-твердое тело» в магнитокалорических 

материалах можно использовать для преобразования энергии: охлаждения и тепловой 

накачки [81,82] в области криогенных и комнатных температур, а также для выработки 

электричества под воздействием изменяющейся температуры [83,84]. Применение 

магнитокалорических материалов со временем может привести к появлению более 

дешевой, эффективной с энергетической точки зрения и безопасной для экологии 

альтернативы компрессионным паровым холодильным установкам. 

Величина магнитокалорического эффекта (с точки зрения изоэнтропического 

изменения температуры, ΔTS, или изотермического изменения энтропии, ΔST) зависит от 

материала и от внешнего магнитного поля, H. Обычно магнитокалорический эффект 

достигает максимума во время фазового перехода между двумя состояниями с разными 

значениями намагниченности: в магнитных или магнитоструктурных фазовых переходах 

между сильно магнитными (ферро-, ферримагнетики) и слабо магнитными (пара-, 

антиферромагнетики) состояниями. В связи с этим обнаружение максимального МКЭ 

вероятнее всего в химических элементах с максимальными магнитными свойства, а также 

в их соединениях. В материалах с большим МКЭ обычно наблюдается большая атомная 

концентрация магнитных элементов, например, 4f-металлов (Gd, Tb, Dy, Ho, Er, Tm, Eu, 

Sm) или 3d-металлов (Mn, Fe, Co, Ni, Cr). 

Под воздействием внешнего поля магнитокалорический эффект приводит к выделению 

тепла, а магнитная подсистема материала меняет свою энтропию. В адиабатическом 

процессе, который происходит без передачи тепла или массы между термодинамической 

системой и ее окружением, наблюдается изоэнтропическое изменение температуры на 

величину ΔTS. При адиабатическом выключении магнитного поля ферромагнитный 
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материал размагничивается, то есть разрушается его магнитный порядок, из-за чего 

увеличивается магнитная часть энтропии. Это, в свою очередь, становится причиной 

изменения температуры кристаллической решетки на величину ΔTS, так как процесс 

разрушения магнитного порядка (размагничивание) в подсистеме магнитных моментов 

требует наличия энергии, которая обеспечивается кристаллической решеткой. Таким 

образом, во время адиабатического намагничивания/размагничивания возникает 

обратимый процесс теплопередачи из магнитной подсистемы в решетку и наоборот. 

Величину суммарной энтропии, S, магнитного материала можно представить в виде суммы 

значения энтропии кристаллической решетки, SL, и электронной части 𝑆𝑒 = 𝑆𝑒𝑙 + 𝑆𝑀; 

последняя включает в себя магнитный вклад, SM. В общем случае, все три компоненты 

зависят от температуры [5], хотя характер зависимости каждого вклада различен: 

𝑆(𝑇, 𝐻)𝑃 = [𝑆𝐿(𝑇, 𝐻) + 𝑆𝑒𝑙(𝑇, 𝐻) + 𝑆𝑀(𝑇, 𝐻)]𝑃 (1) 

Магнитная часть энтропии сильно зависит от величины поля, при этом «чистый» 

электронный вклад, Sel, и вклад решетки, SL, обычно не изменяются под воздействием поля 

в условиях околокомнатной температуры.  

В адиабатических условиях (в изоэнтропическом процессе) величина суммарной 

энтропии не меняется, поэтому  

∆𝑆𝑀(𝑇, 𝐻)𝑃 = −[∆𝑆𝑒𝑙(𝑇, 𝐻) + ∆𝑆𝐿(𝑇, 𝐻)]𝑃 (2) 

Можно выделить колебательную (фононную) энтропию решетки, SL, если не учитывать 

взаимодействия между электроном и фононом, которые заметно влияют на спектр 

электронных возбуждений. При использовании дебаевской температуры, 𝜃D, можно 

рассчитать энтропию решетки [85]:  

𝑆𝐿 = −3𝑅 [𝑙𝑛(1 − 𝑒−𝜃𝐷/𝑇) + 12 (
𝑇

𝜃𝐷
)
3

 ∫
𝑥3 𝑑𝑥

𝑒𝑥 − 1

𝜃𝐷/𝑇

0

] 

(3) 

 

Если изменение электронного вклада, Sel, в магнитном поле незначительно, тогда ∆SM 

связана, в основном, с изменением энтропии решетки, ∆SL.  

Электронную часть (включающую магнитный вклад) энтропии можно определить по 

разложению Зоммерфельда [86]:  

𝑆𝑒 ≈ (
𝜋

3
)𝑘𝐵

2𝑇 𝑛(𝐸𝐹) (4) 

Величину «чистого» электронного вклада можно определить по экспериментальным 

значениям электронной теплоемкости: 
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𝑆𝑒𝑙 = 𝛾𝑇, (5) 

где γ – это коэффициент электронной теплоемкости. 

Полный дифференциал суммарной энтропии записывается в виде:  

𝑑𝑆(𝑇,𝐻)𝑃 = (
𝜕𝑆

𝜕𝑇
)
𝐻,𝑃

𝑑𝑇 + (
𝜕𝑆

𝜕𝐻
)
𝑇,𝑃

𝑑𝐻 (6) 

Используя соотношение Максвелла [87]: −
𝜕2𝐹

𝜕𝐻 𝜕𝑇
= (

𝜕𝑆

𝜕𝐻
)
𝑇,𝑃

= (
𝜕𝑀

𝜕𝑇
)
𝐻,𝑃

, где M –  

намагниченность, а F – свободная энергия, для полного изменения энтропии можно 

получить следующее соотношение: 

∆𝑆𝑇 = ∫ (
𝜕𝑀(𝑇,𝐻)

𝜕𝑇
)
𝐻,𝑃

𝑑𝐻

𝐻2

𝐻1

 (7) 

Частные производные намагниченности 
𝜕𝑀

𝜕𝑇
 можно получить из экспериментальных 

данных M (H,T).  

Для дальнейшего анализа необходимо рассмотреть разные вклады в МКЭ. В случае 

с ферромагнитным материалом с двумя подрешетками (например, сплав TbxGd1-х с х<0.8) 

МКЭ включает вклады от процесса истинного намагничивания (парапроцесса), изменений 

энергии магнитной анизотропии, изменений в межрешеточном взаимодействии между 

подрешетками, магнитострикционных деформаций, смещений доменных границ и 

необратимых процессов. Каждый вклад зависит от температуры, величины и направления 

внешнего магнитного поля.  Однако некоторые вклады можно не учитывать. Вклады от 

смещения доменных границ и других необратимых процессов не исследовались 

экспериментально. Оценки показывают, что магнитострикционные деформации также 

дают незначительный вклад в величину МКЭ (особенно, в непосредственной близости от 

температуры фазового перехода, где наблюдается максимум МКЭ). Вклады от 

парапроцесса, анизотропии и взаимодействия подрешеток играют важную роль в 

двухподрешеточных сплавах.  

Теоретическая оценка максимально возможного адиабатического изменения 

температуры (МКЭ) 

По второму закону термодинамики 𝑑𝑄 = 𝑇𝑑𝑆, а по определению теплоемкости в 

постоянном внешнем магнитном поле 𝐶 = (
𝑑𝑄

𝑑𝑇
), откуда 𝐶𝐻 = (

𝑑𝑄

𝑑𝑇
)
𝐻

= 𝑇 (
𝑑𝑆

𝑑𝑇
)
𝐻

. Используя 

соотношения (6) и (7), можно найти:  

𝑇𝑑𝑆 = 𝐶𝐻𝑑𝑇 + 𝑇 (
𝜕𝑀

𝜕𝑇
)
𝐻

𝑑𝐻. (8) 
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В адиабатическом процессе 𝑑𝑆 = 0, поэтому изоэнтропическое изменение 

температуры  из-за магнитокалорического эффекта, вызванного изменением внешнего 

магнитного поля, записывается в виде [88]: 

∆𝑇𝑆 = 𝑇2 − 𝑇1 = − ∫
𝑇

𝐶𝐻(𝑇, 𝐻)
× (

𝜕𝑀(𝑇,𝐻)

𝜕𝑇
)
𝐻

𝑑𝐻

𝐻2

𝐻1

, (9) 

где H1 – начальное поле, при котором начальная температура образца – T1, H2 – 

конечное поле, при котором конечная температура образца – T2, 𝐶𝐻 – теплоемкость в 

постоянном внешнем магнитном поле. МКЭ, вызванный парапроцессом в магнитном поле, 

величина которого ниже значения поля технического насыщения, невелик. Как правило, 

значительный МКЭ наблюдается в магнитокалорических материалах в поле, значение 

которого превышает поле технического магнитного насыщения данного материала, и, 

поэтому, в большинстве случаев, на практике, вклад, обусловленный парапроцессом, очень 

важен. Абсолютное значение производной намагниченности демонстрирует экстремум при 

температуре фазового перехода. Таким образом, максимальное значение 

магнитокалорического эффекта наблюдается в окрестности фазового перехода материала, 

с чем связана взаимозависимость магнитотепловых параметров магнитокалорических 

материалов. 

Из соотношения (9) следует, что изменение магнитного поля, ∆𝐻 = 𝐻2 − 𝐻1, 

приводит к изоэнтропическому изменению температуры материала, ∆𝑇𝑆, которое зависит 

как от величины 
𝑇

𝐶(𝑇,𝐻)𝑃,𝐻
, так и от (

𝜕𝑀(𝑇,𝐻)

𝜕𝑇
)
𝐻

. Экстремумы обоих значений (
𝜕𝑀(𝑇,𝐻)

𝜕𝑇
)
𝐻

и 

𝐶(𝑇,𝐻) в общем случае не совпадают.  

Взаимное влияние этих свойств позволило в настоящей работе теоретически оценить 

максимально возможный МКЭ в объемных ферромагнитных материалах, испытывающих 

фазовый переход второго рода, в условиях околокомнатной температуры.  

Величина МКЭ определяется в соответствии с соотношением (9). При комнатной 

температуре (наиболее вероятный диапазон рабочих температур магнитного холодильника) 

величина −
𝑇

𝐶𝑝
  принимается постоянной: значение Т близко к 300 K, Cp равно 3 R/моль 

(закон Дюлонга-Пти). Поэтому значение ∆𝑇адиаб определяется величиной  

(
𝜕𝑀(𝑇,𝐻)

𝜕𝑇
)
𝐻

. Производная намагниченности максимальна вблизи температуры фазового 

перехода материала и уменьшается при удалении от неё. Соответственно, (
𝜕𝑀(𝑇,𝐻)

𝜕𝑇
)
𝐻

 

принимается равной некоторой отрицательной постоянной   (независимой от T и H) 

внутри определенного температурного интервала вблизи температуры перехода и нулю вне 
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этого интервала. Изотермическое изменение магнитной части энтропии ∆𝑆𝑀 имеет ту же 

форму, что и (
𝜕𝑀(𝑇,𝐻)

𝜕𝑇
)
𝐻

, а именно, оно равно некоторой постоянной внутри того же самого 

температурного интервала вблизи температуры фазового перехода и нулю вне этого 

интервала. Тогда 

(-∆S)макс=-∫ (
∂M(T, H)

∂T
)
H
dH=-ζ×H

H

0

 

  

(10) 

 

 

Из соотношений (9) и (1) и с учетом сделанных предположений следует, что адиабатическое 

изменение температуры c точностью до множителя определяется изменением магнитной 

части энтропии по формуле: 

∆Tадиаб=-(
T

Cp
)×ζ×H= - (

T

Cp
)×∆Sмакс (11) 

Если внешнее магнитное поле равно 1 Tл, то площадь под кривой ∆𝑆𝑀 (𝑇) равна 

изменению намагниченности ∆𝑀. Известно, что намагниченность может варьироваться от 

0 до максимального значения ~ 10 μB/атом (гольмий) – теоретически максимально 

возможное значение ∆𝑀. Так как площадь под кривой ∆𝑆𝑀 (𝑇) ограничена,  важно получить 

такую форму кривой, при которой значение ∆𝑀 было бы максимальным. Рассмотрим два 

предельных случая: 

1.  Широкий, но низкий пик зависимости ∆𝑆𝑀 (𝑇). Конструкционно возможно 

сделать так, чтобы рабочая температура никогда не выходила за пределы интервала, в 

котором (
𝜕𝑀(𝑇,𝐻)

𝜕𝑇
)
𝐻

≡ 𝜁 = 𝑐𝑜𝑛𝑠𝑡 ≠ 0. Поэтому с точностью до множителя значение ∆𝑇𝑎𝑑 

определяется высотой пика  ∆𝑆𝑀 (𝑇), который достаточно мал в данном конкретном случае.  

Примеры подобного поведения встречаются в таких материалах, как La0.65Ca0.35Ti1-xMnxO3, 

RNi2 [89,90] 

2.  Высокий, но узкий пик зависимости ∆𝑆𝑀 (𝑇). Пусть начальная температура лежит 

внутри интервала, в котором (
𝜕𝑀(𝑇,𝐻)

𝜕𝑇
)
𝐻

≡ 𝜁. Так как приложенное магнитное поле 

меняется, температура быстро (в силу узости пика) выходит за пределы этого интервала, 

где (
𝜕𝑀(𝑇,𝐻)

𝜕𝑇
)
𝐻

= 0 , и дальнейшее изменение температуры невозможно. Поэтому в данном 

случае максимально возможное ∆𝑇адиаб равно ширине пика ∆𝑆𝑀 (𝑇). Таким образом, 

материалы с узким пиком изменения магнитной части энтропии (Mn1+δAs1−xSbx, La-Fe-Si, 
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FeRh, сплавы Гейслера) могут применяться в технологии магнитного охлаждения только 

для узкого интервала рабочих температур в составном рабочем теле [91–96]. 

Оптимальный случай достигается [97–99], когда для отношения параметров пика 

выполняется следующее условие: 

(ширина)

(высота)
=

𝑇

𝐶𝑝
 (12) 

или 

(ширина)𝟐 =
𝑇

𝐶𝑝
× 𝑅𝐶𝑃 (13) 

где   (ширина) = ∆𝑇адиаб
макс , RCP (relative cooling power) – относительная мощность 

охлаждения [100]. Тогда 

∆𝑻адиаб
макс = √

𝑻

𝑪𝒑
× 𝑹𝑪𝑷 

    (14) 

Предполагая для определенности H = 1 Tл: 

∆𝑻адиаб
макс = √𝑻 ×

∆𝑴

𝑪𝒑
× (𝟏 Тл) 

    (15) 

где T ≈ 300 K. 

В литературе отсутствуют данные о том, что какой-либо чистый металл превосходит 

металлический гадолиний по величине МКЭ в области комнатной температуры. 

Соответственно, для теоретической оценки максимально возможной величины МКЭ 

согласно соотношению (15) рассмотрим гипотетическое бинарное соединение. Пусть 

молекула состоит из двух атомов, один из который обладает максимально возможным 

магнитным моментом, 10 μB (например, Ho), другой – немагнитен. Таким образом, ΔM = 10 

μB/молекула. По закону Дюлонга-Пти, Cp = 6 kB/молекула (более сложные структуры вряд 

ли будут более предпочтительны в силу того, что у них будет выше значение Cp).  

При T ≈ 300 K, μB = 9.27×10-24 Дж/Tл и kB = 1.38×10-23 Дж/K можно получить оценку 

МКЭ ∆𝑇адиаб
макс ≈ 18 К для такого весьма специфического гипотетического соединения. 

Данный результат правильнее переписать в виде сильного неравенства ∆𝑇адиаб ≪ 18 К. 

Любые отклонения от сделанных предположений (неоптимальное отношение 

параметров пика ∆𝑆𝑀, наличие немагнитных атомов в составе магнитокалорического 

материала, использование переходных элементов вместо редкоземельных, учет магнитного 
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вклада в Cp) неизбежно понизит эту верхнюю оценку (оценка максимального МКЭ в 

реально существующих магнитокалорических материалах составляет от 8 до 10 K/Tл). 

Взаимовлияние и положение аномалий магнитотепловых свойств: 

теоретическое обоснование и экспериментальные результаты 

С учетом соотношения (1) и определения теплоемкости при постоянном давлении 

𝐶𝑝(𝑇, 𝐻) = 𝑇 (
𝜕𝑆 (𝑇,𝐻)

𝜕𝑇
)
𝐻,𝑃

 можно получить: 

𝑑𝑆 (𝑇, 𝐻)𝑃 =
𝐶𝐿(𝑇)𝑃

𝑇
𝑑𝑇 +

𝐶𝑒𝑙(𝑇)𝑃
𝑇

𝑑𝑇 +
𝐶𝑀(𝑇)𝑃

𝑇
𝑑𝑇 + (

𝜕𝑆𝑀(𝑇, 𝐻)

𝜕𝐻
)
𝑇,𝑃

𝑑𝐻, (16) 

где CL (T) – вклад кристаллической решетки, Cel (T) – электронный (без магнитного) 

вклад, CM (T, H) – теплоемкость магнитной подсистемы. Таким образом, теплоемкость 

магнитного материала представляет собой сумму электронной, магнитной теплоемкостей и 

теплоемкости кристаллической решетки. Электронная и решеточная теплоемкости слабо 

зависят от внешнего магнитного поля, в отличие от магнитного вклада, который и 

определяет величину МКЭ.   

Как показано в работах [79,102], точное значение температуры, при которой МКЭ в 

ферромагнитных материалах достигает максимума, должно быть выше температуры 

максимума теплоемкости в нулевом магнитном поле согласно соотношению: 

∆𝑇𝑆(𝑇, 𝐻)макс = −𝑇1∆𝐶(𝑇,𝐻), 
(17) 

где 

∆𝐶(𝑇,𝐻) =
𝐶(𝑇1, 𝐻) − 𝐶(𝑇2, 𝐻)

𝐶(𝑇1, 𝐻)
, (18) 

Здесь T1 и T2 – начальная и конечная температуры образца, соответственно.  

При определенных условиях (низкое магнитное поле при относительно высокой 

температуре) величиной 
∆𝑇𝑆(𝑇1,𝐻)макс

𝑇1
 можно пренебречь. Таким образом, соотношение (18) 

при 𝑇макс(𝐻), в которой МКЭ достигает своего максимума, можно аппроксимировать 

следующим образом: 

𝐶(𝑇макс, 𝐻) ≅ 𝐶(𝑇2, 𝐻) 
(19) 

Магнитные материалы, как правило, претерпевают несколько фазовых переходов. 

Знак МКЭ зависит от знака производной 𝑑𝐻крит/𝑑𝑇, где Hкрит – критическое поле, при 

котором происходит фазовый переход (в общем случае, зависит от температуры). 

Например, в диспрозии с отрицательным МКЭ в слабом поле граница фазы смещается в 

сторону низких температур (Рисунок 2 в [103]). В простых ферромагнитных материалах (с 
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одним фазовым переходом) и при известном изменении магнитного поля можно 

определить характеристическую температуру Θ(H), вблизи которой наблюдается максимум 

МКЭ [102]. Эта температура выше, чем температура, при которой в нулевом магнитном 

поле наблюдается максимум теплоемкости. В общем случае, если магнитное упорядочение 

отличается от состояния с дальним порядком (ФМ или АФМ) или если в материале 

наблюдается больше одного магнитного фазового перехода, зависимость МКЭ от 

температуры становится более сложной (появляются дополнительные максимумы и 

минимумы); ее форма зависит от количества экстремумов и от текущего положения 

характеристических температур Θ(H) (например, в диспрозии, Рисунок 12 в [104]). 

Изменение температуры материала, вызванное МКЭ, не может служить причиной 

возникновения новой фазы. В частности, гадолиний при нагревании только за счет 

магнитокалорического эффекта не претерпевает фазовый переход ФМ-ПМ. Чистый 

полевой переход в гадолинии экспериментально не наблюдается (Рисунок 1 в [103]). 

Соответственно, можно предположить, что температура фазовой трансформации 

смещается от соответствующего значения, при котором происходит фазовый переход в 

нулевом поле, быстрее, чем увеличивается МКЭ во внешнем магнитном поле, таким 

образом, удельное значение МКЭ в конкретном материале не превышает значение 

𝑑𝑇пер/𝑑𝐻, где Tпер – температура перехода. 

Поведение аномалий МКЭ, намагниченности, изменения магнитной части энтропии 

и теплоемкости (их относительное расположение и смещение друг относительно друга) 

было ранее рассмотрено в работе автора [А41] на примере поликристаллического 

гадолиния (Рисунок 1). 

 

Рисунок 1. Зависимость смещения точки максимума МКЭ, точки минимума производной 

намагниченности по температуре и теплоемкости в поликристаллическом образце 
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гадолиния (99.99+ масс. %) от внешнего магнитного поля. На рисунке 𝜏макс = 𝑑𝑇макс/𝑇𝐶, 

где Tмакс –  температура, в которой наблюдается максимум теплоемкости. Сплошная 

линия – теоретическая кривая смещения максимума магнитной части теплоемкости по 

данным работы [105].  

Температура максимума МКЭ смещается в сторону более высоких значений с 

примерной скоростью 2 К/Тл независимо от величины магнитного поля. Данное 

обстоятельство согласуется с предположением о том, что максимум МКЭ смещается с 

полем в ту же сторону, что и точка пересечения зависимостей теплоемкости в нулевом и 

ненулевом магнитном поле [102]. Поведение минимума производной намагниченности по 

температуре (
𝜕𝑀(𝑇,𝐻)

𝜕𝑇
)
𝐻

 аналогично поведению максимума МКЭ: он также смещается в 

сторону более высоких температур с увеличением внешнего магнитного поля. Наиболее 

интересным оказалось явление немонотонного смещения максимума теплоемкости при 

увеличении магнитного поля (максимум вначале смещается в сторону более низких 

температур по сравнению с температурой максимума в нулевом поле, при достижении 

некоторого критического поля максимум теплоёмкости начинает смещаться в 

противоположную сторону). Данное поведение было ранее теоретически предсказано в 

работе [105], и ранее подтверждено автором на примере поликристаллического гадолиния 

[А41]. В настоящей работе экспериментальные исследования смещения максимума 

теплоемкости были проведены на монокристаллических образцах тяжелых 

редкоземельных металлов (от гадолиния до тулия). На Рисунке 2 представлено смещение 

максимума магнитной теплоемкости тяжелых РЗМ в зависимости от внешнего магнитного 

поля, где 𝜏макс = 𝑇/𝑇макс – отношение текущей температуры к значению Т, при котором 

наблюдается максимум магнитной теплоемкости в магнитном поле. Экспериментальные 

данные, полученные автором в настоящей работе и взятые из литературы (эрбий, тулий), 

сравниваются с рассчитанными теоретически (рисунок 9 из работы [105]). Можно заметить 

общую неочевидную тенденцию поведения магнитной части теплоемкости для всех 

рассматриваемых металлов: наблюдается некоторая критическая величина внешнего 

магнитного поля, по достижении которой максимум начинается смещаться в сторону более 

высоких температур. В настоящей работе получены следующие экспериментальные 

значения величины этого поля: Gd – 1.8 Tл; Tb – 0.3 Tл; Dy – 0.3 Tл; Ho – 2 Tл; Er – 2.3 Tл, 

при теоретическом значении около 0.4 Tл [105]. 
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Рисунок 2. Зависимости положения максимума магнитной теплоемкости тяжелых РЗМ 

от внешнего магнитного поля. Экспериментальные данные для Er взяты из работы [106], 

Tm –  [107]. Сплошные линии не являются аппроксимацией, нанесены для демонстрации 

тренда. Теоретическая кривая (черная) взята из работы [105].  

Таким образом, во всех тяжелых РЗМ экспериментально наблюдается общее 

индуцированное внешним магнитным полем немонотонное поведение магнитной части 

теплоемкости: в низких полях (согласно определению, принятому в работе) максимум 

смещается в сторону низких температур, величина смещения принципиально зависит от 

формы пика теплоемкости конкретного металла. В сильных полях максимум смещается в 

сторону более высоких температур. Такое поведение полностью объясняется из 

рассмотрения единого уравнения состояния ферромагнитных материалов, введенного в 

работе [105]. Возрастающая часть зависимости на Рисунке 2 чрезвычайно чувствительна к 

нулевому члену в разложении термодинамического потенциала согласно теории Ландау-

Гинзбурга для ферромагнетиков Φ(𝑀,𝐻, 𝑇) = Φ0 +
1

2
𝐴𝑀2 +

1

4
𝐵𝑀4 +

1

6
𝐶𝑀6 + ⋯− 𝑀𝐻  

[108,109] и может использоваться для нахождения его значения [105]. Интерес к данному 

явлению обусловлен прямой взаимосвязью положения максимумов теплоемкости и МКЭ, 

описанному выше в данной главе и в литературе [79].  

В магнитокалорических материалах часто наблюдается одновременное проявление 

не только значительных магнитотепловых свойств, например, МКЭ, но и свойств другого 

происхождения. Такие материалы, как NiTi, при фазовом переходе демонстрируют как 

МКЭ, так и эффект памяти формы [110,111]. Сплавы семейства FeRh обладают не только 
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большим МКЭ [112], но и проявляют значительную спонтанную объемную 

магнитострикцию [113] и магнитное сопротивление [114]. Кроме того, данные сплавы 

демонстрируют значительное снижение удельного электросопротивления вблизи фазового 

перехода АФМ-ФМ [115]. Подобные взаимосвязи наблюдаются также в сплавах Gd5(SixGe1-

x)4 [116]. Кроме того, магнитные трансформации часто сопровождаются аномальным 

тепловым расширением [117–119]. В отдельных случаях значительный МКЭ обусловлен 

существенным электронным вкладом в суммарную энтропию материала. Так, в некоторых 

катализаторах [120] наблюдается значительная величина электронной плотности состояний 

с энергией Ферми, что, согласно соотношению (4), влияет на магнитокалорический отклик 

материала. 

Рассмотрев теоретические аспекты взаимосвязи МКЭ и других свойств магнитных 

материалов, целесообразно перейти к вопросам практического поиска перспективных 

материалов с гигантским МКЭ и их экспериментального изучения. 

 

Материалы с гигантским МКЭ: обзор и подходы к выбору перспективных 

составов 

 

Точного определения гигантского магнитокалорического эффекта не существует. 

История термина началась с теоретического предсказания [121] гигантского изменения 

электронной части энтропии в процессе изоструктурного метамагнитного фазового 

перехода между ФМ и АФМ состояниями в сплавах FeRh. Прогноз основывался на более 

ранних измерениях  магнитных свойств и рассчитанных значениях спиновой плотности в 

сплавах FeRh [122,123]. Позднее экспериментальное значение МКЭ в закаленном образце 

сплава Fe49Rh51 составило 12 К/Тл. [112] Данные результаты впоследствии были 

подтверждены в других работах по изучению  МКЭ в сплавах железо-родий [51,76,124]. 

Несмотря на это, только обнаружение гигантского МКЭ в Gd5Si2Ge2 в 1997 г. вызвало 

практический интерес [42] и привело к лавинообразному росту числа исследований по 

данному направлению (Рисунок 3(б)). После тщательного поиска [125] были найдены 

другие материалы с гигантским МКЭ. Большинство из них содержали дефицитные, 

редкоземельные или токсичные элементы (Рисунок 3(д)).  
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Рисунок 3. (a) Сравнение ежегодного мирового производства и распространенности 

химических элементов в верхнем слое Земли. (б) Число ежегодных публикаций о 

магнитокалорическом, гигантском магнитокалорическом эффекте и 

мультикалорическом эффекте (название, аннотация и ключевые слова) в Web of Science 

Core collection. (в) Изменение изотермической части энтропии, ΔST во внешнем магнитном 

поле 2 Тл в зависимости от температуры фазового перехода, TС (K). (г) эволюция величины 

ΔST в магнитном поле 2 Тл для выбранных классов МКЭ материалов.  Материалы, 

состоящие из распространенных нетоксичных элементов, обозначены черным цветом.  

Другими цветами выделены дефицитные или токсичные материалы; гидриды, 

выделяющие водород, – синим цветом. 

Таким образом, распространенность элементов, их токсичность, безопасность, 

электронная структура и магнитные свойства ограничивают класс МКЭ материалов. 

Например, большинство РЗМ (за исключением относительно дешевых лантана и церия) 

относится к дефицитным материалам, поэтому их применение в серийном производстве не 

приветствуется. Кроме того, из-за токсичности нежелательными являются мышьяк и 

сурьма. Так, при разработке концепции метода калорического охлаждения (консорциум 

CaloriCool) [125] более десяти тысяч магнитных фазовых превращений были подвержены 
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быстрому скрининг-анализу, менее сотни систем были предварительно отобраны, из них 

менее десяти оказались многообещающими, но только два материала были запатентованы 

[97,98].  

С точки зрения массового внедрения технологии магнитного охлаждения (наиболее 

обсуждаемая область применения магнитокалорического эффекта) большинство 

изучаемых в настоящее время магнитокалорических материалов неприменимо: в составе 

имеются драгоценные металлы (Rh, Pd) [76,112,124], редкоземельные элементы [78,128–

131], дорогой германий [42,132–135] или галлий [136,137], токсичные элементы [44,138–

140], или газообразный водород [141–144].  

В настоящей работе был проведен анализ всех магнитокалорических материалов, 

существующих в мире (исчерпывающий на настоящий момент список приведен в работе 

автора [А7]), и в результате был отобран ряд материалов, которые могут применяться в 

промышленном масштабе, с учетом ранее названных ограничений. Результаты 

представлены в Таблице 1. Перечисленные в таблице материалы никоим образом не 

ограничивают научный поиск в области магнитокалорических материалов, общее число 

которых составляет в настоящее время несколько сотен. 

Таблица 1. Состав (с дефицитными или нежелательными элементами, при их наличии). 

МКЭ ΔST (Дж кг-1 K-1) и ΔTS (K) в поле 2 Тл, температура фазового перехода, TС (K), и 

ширина петли гистерезиса, ΔTгист (K). 

Состав 

ΔST 

(Дж/моль 

К) 

TС 

(K) 
ΔTS 

(K) 

ΔTгист 

(K) 

Дефицитный 

элемент в 

составе 

Ссылка Год 

открытия 

Ni37.5Co12.5Mn35Ti15 27 290   - [145]  2019 

Ni36.3Co13.7Mn35Ti15 18 260   - [145] 2019 

Ni35Co15Mn35Ti15 5 180   - [145] 2019 

Mn0.5Fe0.5NiSi0.95Al0.05 15.5 316.5   - [146]  2019 

Mn0.5Fe0.5NiSi0.945Al0.055 19.5 287   - [146] 2019 

Mn0.5Fe0.5NiSi0.94Al0.06 20.5 268   - [146] 2019 

Mn0.5Fe0.5NiSi0.935Al0.065 22 243   - [146] 2019 

Mn0.5Fe0.5NiSi0.93Al0.07 22 208   - [146] 2019 

Mn0.5Fe0.5NiSi0.94Al0.06B0.05 22 283  25 1 - [146] 2020 

Ni44.5Mn37Fe6.7Sn11.8 5.6 293   - [147]  2010 

Ni44.2Mn39.3Fe4.9Sn11.6 6.4 284   - [147] 2010 

Ni44.4Mn44.1Sn11.5 10.6 260   - [147] 2010 
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Ni50.2Mn35.0In14.8 18 301  1.2 3.6 In [148]  2016 

Ni49.6Mn35.6In14.8 7.5 268  1.6 7.9 In [148] 2016 

Ni45.7Mn36.6Co4.2In13.5 10.5 289 3.0 10 In [149]  2015 

Ni55.4Mn20Ga24.6 40 313 1.5 8 Ga [137]  2005 

MnFeP0.45As0.55 14.5 300  1 1 As 4 [140] 2002 

MnAs 38 315   As 4 [138]  2001 

La0.7Ca0.3MnO3 5.7 260 2.3  - [150]  2019 

La(Fe,Co,Al)13 - 0-400 - - - [151]  1992 

LaFe11.4Si1.6 14 1 209   - [152]  2000 

LaFe11.4Si1.6 14.3 208   - [153]  2001 

LaFe11.4Si1.6 14.2 199   - [154]  2009 

LaFe11.7Si1.3 25 188 4 2 - [155]  2005 

LaFe11.2Co0.7Si1.1 12.5 274 2.4 2 - [155]  2005 

LaFe11.12Co0.711Al1.17 4.6 279   - [152] 2000 

La(Fe0.96 Co0.04)11.9 Si1.1 16.4 243   - [156]  2005 

La(Fe0.88 Co0.12)13 H1.5 19 323 6.8 1 1 H 5 [141]  2003 

La(Fe0.89 Co0.11)13 H1.3 24 291 6.9 1 1 H 5 [141] 2003 

La(Fe0.9Co0.1)13 H1.1 28 287 7.1 1 1 H 5 [141] 2003 

Fe49Rh51 
3  313 12.9 8.5 Rh 6 [112]  1990 

Fe49Rh51 13 1 
317  -

9.22 

10 1 Rh 6 [93]  2016 

Fe49Rh51 13.9    Rh 6 [51]  2020 

Gd5Si2Ge2 18.4 262 4.9 5 Gd,Ge [42]  1997 

Gd5Si2Ge2 15 277 5 1  Gd,Ge [135]  2003 

Gd5Si2Ge2 
3 27 270 7  Gd,Ge [135]  2003 

Gd5Si4 4.2 346   Gd [157]  2001 

Gd 6 1 293 4 1  Gd [158]  1976 

Gd 5.6 294 5 1  Gd [128] 1998 

Gd 5.2 292 4.7  Gd [159]  2019 

1 Приблизительное значение. 2 ΔTS снижается с 9.2 K до 6.2 K при циклическом изменении магнитного поля 

(максимальное изменение 1.9 Тл). 3 Тепловая обработка. 4 Токсичный элемент. 5 Гидриды выделяют 

взрывоопасный водород. 6 Драгоценный металл. 

МКЭ также зависит от типа кристаллической решетки. На Рисунке 4 показаны 

подклассы кристаллических структур материалов с гигантским МКЭ.  
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Рисунок 4. Кристаллические структуры: (a) кубическая бинарная кристаллическая 

решетка B2 типа CsCl (со связями между ближайшими соседними атомами); (б) решетка 

четверных гейслеровых сплавов типа LiMgPdSn (красной линией обозначена 4-х атомная 

примитивная элементарная ячейка); (в) кубическая структура сплава La(Fe,Si)13 типа  

NaZn13 (La - черный, Fe1 - красный, узлы Fe2, занятые атомами Fe+Si - оранжевые); (г) 

ромбическая тернарная структура типа TiNiSi; и (д) гексагональная структура типа 

Ni2In в ромбической суперячейке (Ni1 - красный, Ni2 - синий, In - желтый).  

Анализ Таблицы 1 показывает, что материалы со значительным МКЭ, состоящие из 

недефицитных и нетоксичных элементов, включают вещества с объемно-центрированной 

кубической решеткой (ОЦК) типа A2, B2 [145] или структурой сплавов Гейслера [137,160–

166] (с возможным тетрагональным искажением или без него), сплавы Mn0.5Fe0.5NiSi1-xAlx 

[146] с фазовым переходом от ромбической структуры типа TiNiSi в гексагональную типа 

Ni2In, сплавы LaFe13-xSix [154,167,168] со структурой типа NaZn13 1:13. Важно отметить, что 

материалы с плотноупакованной структурой, например, с гранецентрированной 

кубической (ГЦК) или гексагональной плотноупакованной (ГПУ), как правило, не 

демонстрируют гигантский МКЭ в полях, приемлемых для практического применения (1-2 

Тл) [18]. 

МКЭ также зависит от атомного порядка.  Например, закаленный образец сплава 

FeRh демонстрирует больший МКЭ, чем отожженный [112]. Зависимость МКЭ от атомного 

дальнего порядка наблюдалась в сплавах Ni-Co-Mn-Ti со структурой B2 [145] и других 

материалах [169]. На Рисунке 4 (a,б) показаны бинарные структуры типа B2 и четверные 

гейслеровы структуры, обладающие одной и той же ОЦК решеткой; данные структуры 

отличаются атомным порядком. На Рисунке 4 (г,д) представлены низкотемпературная 

ромбическая и высокотемпературная гексагональная структуры сплава Mn0.5Fe0.5NiSi1-xAlx 

[146], c различным атомным порядком подрешеток (Mn,Fe) и (Si,Al).   
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Многие материалы с гигантским МКЭ претерпевают фазовый переход первого рода. 

Большой термомагнитный гистерезис, сопровождающий такие фазовые переходы, 

приводит к потере энергии, генерируемой в виде тепла, что ограничивает применимость 

материалов для магнитокалорического охлаждения, при этом в работе [170] описаны его 

причины и способы преодоления отрицательных последствий. Первыми примерами 

созданных с использованием описанных способов магнитокалорических материалов с 

фазовым переходом первого рода, в которых наблюдается ничтожно малый гистерезис, 

являются Eu2In [171] и Pr2In [172]. Однако не только гистерезис, но и старение материала 

при циклическом изменении магнитного поля (режим работы реального магнитного 

холодильника) влияет на величину МКЭ, понижая ее во втором и последующих циклах 

изменения магнитного поля [А53,76]. Данное явление было впервые открыто автором в 

сплавах железо-родий и опубликовано в работе [А53], одновременно с группой, 

работающей в Техническом университете г. Дармштадт, и подробно описывается в Главе 3 

настоящей работы. С практической точки зрения, вместе с гистерезисом старение снижает 

эффективность охлаждения в магнитных холодильных установках. Объяснение 

происхождения необратимости во время первого цикла охлаждения и снижение МКЭ во 

время последующих циклов может помочь обнаружить новые материалы, которые 

сохраняют магнитокалорические свойства на протяжении всей работы. 

Таким образом, величина МКЭ зависит от многих параметров: химический состав, 

кристаллическая структура, атомный порядок, температурная обработка материала, 

величина и частота изменения внешнего магнитного поля, гистерезисные явления. Из-за 

многомерного параметрического пространства прямое сравнение МКЭ в различных 

материалах является неоднозначным и зачастую некорректным [173]. 

Стремительный рост исследований в области поиска магнитокалорических 

материалов привел не только к увеличению числа новых материалов, но и к существенному 

расширению спектра их практического применения. МКЭ, помимо традиционных методов 

получения сверхнизких температур и магнитного охлаждения, все больше применяют в 

биомедицине: для метода магнитожидкостного гипертермического лечения 

злокачественных новообразований и целевой доставки лекарства [9,71]. 

 

Универсальная кривая магнитокалорического эффекта: применение для 

тяжелых редкоземельных металлов 

Как показано выше, список известных магнитокалорических материалов постоянно 

расширяется. В связи с этим, актуальной задачей является максимально быстрая, но вместе 

с тем достоверная, характеризация всего многообразия существующих материалов с целью 
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выбора наиболее перспективных с точки зрения величины МКЭ.  Для данных целей в 

настоящей работе разработан метод построения универсальной кривой для МКЭ. 

В работах [174–176] предложена феноменологическая процедура построения 

универсальной кривой для изотермического изменения магнитной части энтропии ∆𝑆𝑀 (Т) 

в материалах с фазовым переходом второго рода. Было показано, что температурные 

зависимости магнитной части энтропии в различных магнитных полях при 

соответствующем нормировании осей сводятся в одну универсальную кривую для 

изменения магнитной части энтропии ∆𝑆𝑀 (Т).  

Нормирование осей температуры и магнитной части энтропии осуществляется 

согласно формулам: 

Θ =
𝑇 − 𝑇𝐶

𝑇оп1 − 𝑇𝐶
; 𝑇 ≥ 𝑇𝐶 , 

Θ = −
𝑇 − 𝑇𝐶

𝑇оп2 − 𝑇𝐶
; 𝑇 ≤ 𝑇𝐶 , 

Δ𝑆𝑀
′ =

Δ𝑆𝑀

Δ𝑆𝑀
макс , 

 

(20) 

где Θ и Δ𝑆𝑀
′  - относительные (перенормированные) значения температуры и 

энтропии, T – температура образца, 𝑇оп1 и 𝑇оп2 – «опорные» (используемые при построении 

универсальной кривой) значения температуры на зависимости ∆𝑆𝑀 (Т) выше и ниже 

температуры фазового перехода второго рода,  Δ𝑆𝑀
макс - максимальное значение изменения 

магнитной части энтропии Δ𝑆𝑀(𝑇). 

Теоретической основой построения универсальной кривой для изменения 

магнитной части энтропии являются законы «скейлинга» [174]. При этом, изменение 

магнитной части является расчетным параметром, лишь косвенно характеризующим МКЭ 

в материалах, что неизбежно увеличивает ошибку в определении МКЭ по сравнению с 

прямыми методами, что было ранее показано автором в работах [А21,А41]. В настоящей 

работе теоретическое обоснование феноменологической процедуры построения 

универсальной кривой для изменения магнитной части энтропии было распространено на 

соответствующую процедуру для адиабатического изменения температуры.  

В работе [177] исследовались зависимости удельной теплоемкости образца с𝑝 от 

величины 
𝑡

𝐻
1

∆⁄
, где 𝑡 =

(𝑇 − 𝑇𝐶)
𝑇𝐶

⁄ , 𝑇 - температура образца, 𝑇𝐶 - температура Кюри, 𝐻 – 
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внешнее магнитное поле, ∆ - критический индекс. Было показано, что эти зависимости 

сходятся в одну эталонную кривую зависимости с𝑝 (
𝑡

𝐻
1

∆⁄
). Соответственно, согласно 

соотношению (11) зависимости адиабатического изменения температуры материала от 

температуры, измеренные при различных значениях внешнего магнитного поля, должны 

сходиться в одну универсальную кривую зависимости адиабатического изменения 

температуры от температуры. При этом, в основе данного подхода лежало сильное 

упрощение: фактическое отсутствие зависимости теплоемкости от магнитного поля или, в 

случае наличия такой зависимости, ее полное совпадение для теплоемкости и МКЭ вблизи 

температуры Кюри.  

В работах автора [А16,А41] предложена феноменологическая процедура построения 

универсальной кривой непосредственно для адиабатического измерения температуры. В 

отличие от ранее изложенного метода построения универсальной кривой она не использует 

фактически некорректные упрощения, а также экспериментальная проверка правильности 

предложенной процедуры является более легкой, так как сводится к непосредственному 

измерению величины МКЭ в различных материалах. 

Прямые измерения МКЭ в настоящей главе и работе в целом проводились в 

квазиадиабатических условиях в магнитных полях до 1.87 Тл в диапазоне температур 77 – 

350 К на установке MagEq MMS 801 производства компании ООО «Перспективные 

магнитные технологии и консультации». Установка позволяет измерять полевые 

зависимости МКЭ при различных температурах и скоростях изменения магнитного поля в 

автоматическом и ручном режимах [41,178,179]. 

Структурная схема установки приведена на Рисунке 5. Она состоит из следующих 

основных частей: 

1. Управляемый компьютером источник изменяющегося магнитного поля на основе 

Хальбач-цилиндров из постоянных магнитов NdFeB.  

2. Измерительная вставка с держателем. 

3. Дьюар для жидкого азота с хвостовиком. 

4. Устройство сбора и обработки данных и контроля процесса измерений, включающее 

в себя: систему измерения и контроля магнитного поля, систему измерения и контроля 

температуры, систему измерения МКЭ (адиабатического изменения температуры) и 

управляющий компьютер. 
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Рисунок 5. (а) Структурная схема установки для измерения МКЭ, (б) Держатель образца 

вставки МКЭ (датчик Холла, термопара и нагреватели не показаны) 

Источник магнитного поля на постоянных магнитах создает изменяющееся 

магнитное поле, действующее на образец, помещенный в измерительную вакуумную 

вставку, что вызывает изменение температуры образца, то есть МКЭ. Система измерения 

включает в себя термопару, помещенную на исследуемый образец, а также вольтметр 

Agilent 34420А. Датчик Холла, расположенный около образца, и гауссметр позволяют 

измерять величину магнитного поля и ее изменение во времени. Управляющий компьютер 

производит запись величин T и H, изменяющихся во время процесса измерения. На основе 

этих данных компьютерная программа строит зависимости T(H). Источник магнитного 

поля управляется контроллером движения National Instruments (NI) Two Axis PCI 7340 и 

блоком питания магнита, что позволяет устанавливать необходимую скорость изменения 

магнитного поля. Образец располагается параллельно прикладываемому внешнему 

магнитному полю. 

На Рисунке 6 представлены зависимости Δ𝑇адиаб(𝑇) поликристаллического 

гадолиния при различных значениях внешнего магнитного поля.  
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Рисунок 6. Температурные зависимости адиабатического изменения температуры в 

поликристаллическом гадолинии в диапазоне магнитных полей 0.5÷1.87 Тл, шаг по 

магнитному полю 0.04 Тл.  

В точке максимума МКЭ поведение полевой зависимости Δ𝑇адиаб может быть 

описано степенным законом Δ𝑇адиаб
макс ~𝐻𝑝 по аналогии со степенным законом для ∆𝑆𝑀 [180]. 

Числовое значение степени 𝑝 = 0.70 ± 0.01 получается в результате нелинейной 

аппроксимации экспериментальных данных на Рисунке 6.  

 

Рисунок 7. Полевая зависимость максимального адиабатического изменения 

температуры, полученная из сплайн-интерполяции данных Рисунка 6. Линия 

соответствует аппроксимации зависимости степенным законом. 
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Результат находится в хорошем согласии с литературными данными [181], при этом 

значение степени отличается от значения для ∆𝑆𝑀 в Gd [182], а также от значения 2/3, 

которое следует из модели среднего поля [180].  

Как следует из работы [177], теплоемкость изменяется с полем по закону:  

с𝑝(𝑡, 𝐻)

𝐻
−𝛼

∆⁄
= c (

H

|t|∆
) (21) 

где c - функция «скейлинга».  

Магнитное уравнение состояния с использованием законов скейлинга можно записать 

следующим образом: 

𝑀

|t|β
= m± (

H

|t|∆
) , (22) 

где 𝑡 =
(𝑇 − 𝑇𝐶)

𝑇𝐶
⁄  – приведенная температура, 𝑇𝐶 −  температура Кюри, ∆= 𝛽𝛿 –  

критический показатель степени, относится к критическим индексам, описывающим 

аномалии термодинамических характеристики системы в области фазового перехода; знак 

плюс (минус) отвечает случаям t>0 (t<0), соответственно. Таким образом, соотношение для 

МКЭ (9) преобразуется к виду: 

∆𝑇𝑎𝑑 = − ∫ 𝑑𝑥

𝐻 |𝑡|∆⁄

0

𝑇

𝐻−𝛼 ∆⁄ 𝑐(𝑥)
|𝑡|1−𝛼 (𝛽𝑚±(𝑥) − ∆𝑥𝑚′(𝑥))

= −|𝑡| ∫ 𝑑𝑥

𝐻 |𝑡|∆⁄

0

𝑇

𝑐(𝑥)
𝑥

𝛼
∆ (𝛽𝑚±(𝑥) − ∆𝑥𝑚′(𝑥)) = |𝑡|𝑓 (

𝑡

𝐻
1
∆

)

= 𝐻
1
∆𝑓 (

𝑡

𝐻
1
∆

) 

(23) 

Данное соотношение показывает, что, если приведенная температура t изменяется 

пропорционально 𝐻
1

∆⁄ , и адиабатическое изменение температуры также изменяется 

пропорционально 𝐻
1

∆⁄ , экспериментальные данные описываются одной кривой. Так как 

физический смысл ∆𝑇адиаб – изменение температуры, то эта величина подчиняется тем же 

самым законам скейлинга, что и вся ось температур. Следует отметить, что магнитная часть 

энтропии изменяется с полем по-другому: она пропорциональна 𝐻
(1−𝛼)

∆
⁄

 (где 1 − 𝛼 = 𝛽 +

∆ − 1) [174]. В модели среднего поля 𝛼 = 0, и полевые зависимости для обеих величин 
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совпадают, как и предсказано в работе [180]. Однако, для любых других значений 

критических индексов полевые зависимости ∆𝑇адиаб и Δ𝑆𝑀 различны, что находится в 

согласии с экспериментальными результатами настоящей работы (Рисунок 12).  

Феноменологическая процедура построения универсальной кривой для ∆𝑇адиаб 

состоит в нормировке кривых МКЭ относительно их максимума и перенормировке оси 

температур в соответствии с формулой Θ =
𝑇−𝑇𝐶

𝑇оп−𝑇𝐶
, где 𝑇оп - температура в такой точке 

каждой кривой, для которой выполняется соотношение 
∆𝑇адиаб

∆𝑇адиаб
макс = 𝑘 при 𝑇 > 𝑇𝐶, и 𝑘   - 

константа, меньшая любой наперед заданной величины (в данной работе 𝑘 = 0.5), которая 

вводится для выбора эквивалентных точек на разных экспериментальных кривых при той 

же самой приведенной температуре Θ = 1. На Рисунке 8 представлена универсальная 

кривая для экспериментальных кривых ∆𝑇адиаб(𝑇, 𝐻). 

 

Рисунок 8. Универсальная кривая для кривых адиабатического изменения температуры 

гадолиния. Сплошная линия изображает усреднение различных кривых, соответствующих 

различным полям. 

 Согласие между описанной феноменологической процедурой построения 

универсальной кривой и соотношением (23) можно проверить, построив полевую 

зависимость опорной температуры 𝑻оп: она должна изменяться с полем точно так же, как и 

∆𝑻адиаб. По этой причине нелинейная аппроксимация данных была использована для 

построения оси абсцисс на Рисунке 9.  
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Рисунок 9. Полевая зависимость опорной температуры, используемой для построения 

универсальной кривой гадолиния. Значение показателя степени Δ было получено по данным 

Рисунка 7. 

Дальнейшая проверка показала, что температура максимума адиабатического 

изменения температуры 𝑇𝑝𝑘 меняется с полем аналогичным образом. Пересечение графиков 

линейных интерполяций обеих температур с вертикальной осью должно дать значение 

температуры Кюри гадолиния – 293 К. В результате интерполяции зависимостей опорной 

и температуры максимума МКЭ получены значения 294.5±0.1 К и 294.3±0.1 К, 

соответственно, что подтверждает хорошее согласие между теорией и экспериментом. 

Описанный метод можно использовать при лабораторных исследованиях МКЭ в тех 

случаях, когда, например, значения температуры или магнитного поля выходят за пределы 

технических возможностей измерительного оборудования. Кроме того, данный метод 

может быть использован для увеличения информативности экспериментальных данных и в 

качестве простой проверочной процедуры (экспресс-анализ) при описании свойств 

материалов.  

В частности, данная универсальная кривая может быть использована для построения 

зависимостей ∆𝑇адиаб всех тяжелых редкоземельных металлов. Хорошо известно, что в 

тяжелых РЗМ наблюдается множество фазовых переходов, при этом максимум МКЭ, как 

правило, наблюдается при фазовом переходе второго рода в окрестности температуры 

Нееля (в металлах от тербия до тулия при данной температуре происходит переход АФМ-

ПМ) [25]. В случае гадолиния единственный в металле переход ФМ-ПМ наблюдается при 

температуре Кюри, и он также является фазовым переходом второго рода. Поэтому 

использование метода построения универсальной кривой, предложенного выше для 

гадолиния, справедливо в случае тяжелых РЗМ в той части фазовой диаграммы, где 

происходит магнитный фазовый переход второго рода. При этом, рассмотрение 
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универсального подхода к построению зависимости МКЭ в материалах, претерпевающих 

несколько фазовых переходов, встречается весьма редко (сплав гадолиний-палладий) [183], 

а тяжелые РЗМ, за исключением гадолиния, ранее не рассматривались.  

В настоящей работе были проведены прямые измерения МКЭ тербия, диспрозия и 

гольмия. Результаты измерения МКЭ гадолиния взяты из работ автора [А14,А41], эрбия и 

тулия – из литературных данных [29,33]. Они использовались для построения 

универсальных кривых каждого металла согласно вышеописанной процедуре. Результаты 

измерений МКЭ и построенные по этим данным универсальные кривые представлены на 

Рисунке 10. 

 

 
 

Рисунок 10. (а) Температурные зависимости МКЭ; (б) универсальные кривые 

адиабатического изменения температуры для тяжелых РЗМ от гадолиния до тулия. 

Вид универсальных кривых практически полностью повторяет вид 

экспериментальных зависимостей, учитывая особенности перехода: симметричный 

характер в гадолинии и тербии и несимметричный – в остальных металлах. Вид кривой для 

тербия отличается от остальных металлов ряда, что связано с существованием узкой 

области (менее 10 К) АФМ упорядочения в данном металле и близости температур 

переходов первого и второго рода. В связи с этим нельзя исключать влияния 

экспериментальных данных, полученных вблизи фазового перехода первого рода (при 

температуре Кюри 221 К), на процедуру построения универсальной кривую, проверенную 

только для фазовых переходов второго рода (температура Нееля в тербии 228 К). В ряду 

металлов от диспрозия до тулия наблюдается обширная область АФМ упорядочения, 

влияние фазового перехода первого рода в данных металлах на универсальную кривую 
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исключается. Гадолиний был рассмотрен выше в качестве классического материала с 

единственным фазовым переходом второго рода ФМ-ПМ. 

Для демонстрации универсальности предложенной процедуры построения и ее 

практической независимости от вида экспериментальных данных и типа образцов 

аналогичная процедура (𝑘 = 0.5) применялась для построения универсальных кривых из 

альтернативных наборов экспериментальных данных МКЭ, взятых из литературы 

[29,33,184]. (Рисунок 11)   

 
 

 
 

Рисунок 11. Сравнение универсальных кривых для МКЭ (а) тербия, (б) диспрозия, (в) 

гольмия и (г) тулия, построенных из различных наборов экспериментальных данных: 

красная кривая – настоящая работа (Рисунок 10), черная кривая – данные из литературы: 

тербий [184], диспрозий [33], гольмий [29], тулий [107]), черная кривая – данные из 

литературы: тербий [184], диспрозий [33], гольмий [29], тулий [107]. 

В антиферромагнитной области (ниже температуры перехода) наблюдается 

определенное расхождение вида универсальных кривых, построенных из различных 

наборов экспериментальных данных. Оно связано исключительно с особенностями методов 

прямого определения МКЭ, разницей в использованных образцах (размер, тепловой 
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контакт и пр.), влиянием размагничивающего фактора. В парамагнитной области данные 

различия нивелируются. Более того, максимальная величина МКЭ аппроксимируется 

универсальной кривой в обоих случаях одинаково, что говорит о правильности 

предложенной феноменологической процедуры построения универсальной кривой.  

Проверка правильности предложенной процедуры была проведена для диспрозия и 

гольмия путем построения полевых зависимостей ∆𝑇ад
макс и Δ𝑆ад

макс, которые подчиняются 

степенному закону (Рисунок 12) 

  

Рисунок 12. Полевая зависимость (а) максимального изменения магнитной части 

энтропии; (б) максимального адиабатического изменения температуры. 

 Согласно законам скейлинга максимальное изменение магнитной части энтропии и 

адиабатическое изменение температуры, в общем случае, должны изменяться с полем по-

разному: ∆𝑇ад
макс~𝐻1/∆, 𝛥𝑆ад

макс~𝐻1−𝛼/∆ [185], что и наблюдается экспериментально: 

показатели степени различны. Для диспрозия ∆≈ 1.43. Соответствующий критический 

индекс для гольмия составляет 2/3 (результаты не представлены из-за однотипности), что 

свидетельствует о принципиальной невозможности построения единой универсальной 

кривой для всего класса тяжелых редкоземельных металлов. Согласно теории критических 

индексов материала 1 − 𝛼 = 𝛽 + ∆ − 1. Данное соотношение может быть использовано для 

проведения самосогласованной проверки правильности определения критических 

показателей по данным универсальной кривой. В случае диспрозия все критические 

экспоненты, определенные различными экспериментальными методами, представлены в 

Таблице 1 работы [186], согласно которой 𝛽 ≈ 0.4. Подставляя данное табличное значение 

в соотношение, связывающее критические индексы материалы и учитывая ∆≈ 1.43, можно 

получить значение 𝛼 ≈ 0.2, что находится в хорошем согласии с экспериментальными 

данными. [187,188] 
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Дополнительная проверка была проведены путем построения полевой зависимости 

опорной температуры для универсальной кривой МКЭ диспрозия (Рисунок 13). 

 

Рисунок 13. Полевая зависимость опорной температуры, используемой для построения 

универсальной кривой диспрозия. Значения показателя степени Δ было получено из 

нелинейной аппроксимации данных на Рисунке 12. 

Пересечение графика с вертикальной осью температур должно дать значение 

температуры Нееля – фазового перехода второго рода в диспрозии. Оно составляет 

182.2±6.0 К, что хорошо согласуется с экспериментальными данными, полученными в 

настоящей работе (Рисунок 20) и литературными данными [189], согласно которым 

значение температура Нееля в диспрозии составляет 180 К. 

Основные результаты Главы 1: 

В главе 1 проведен всесторонний комплексный анализ всех изучаемых в настоящее 

время в мире магнитокалорических материалов. Основными параметрами, 

характеризующими магнитокалорические свойства, являются: изотермическое изменение 

магнитной части энтропии Δ𝑆𝑀, адиабатическое изменение температуры ∆𝑇адиаб, 

температура фазового перехода и ширина петли гистерезиса. Величина МКЭ зависит от 

многих параметров: стехиометрический состав, кристаллическая структура, атомный 

порядок, температурная обработка материала, величина и частота изменения внешнего 

магнитного поля, гистерезисные явления. Наиболее выдающиеся магнитокалорические 

свойства проявляют следующие материалы: металлический гадолиний, сплавы Гейслера, 

соединения на базе La-Fe-Si, сплавы на основе железа и родия, соединения гадолиния и 
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германия и их производные. При этом, при анализе возможности практического 

использования обнаружена тенденция к полному отказу от применения материалов, 

содержащих токсичные, дефицитные и драгоценные элементы. 

Определена максимальная теоретическая величина МКЭ в материалах, 

испытывающих фазовый переход второго рода: 18 К/Тл. Показано, что данная величина 

недостижима в заявленных в качестве перспективных магнитокалорических материалах, 

реальная экспериментальная оценка максимального МКЭ в материалах с фазовым 

переходом второго рода составляет 8-9 К/Тл.  

Теоретически и экспериментально продемонстрировано взаимовлияние 

магнитотепловых свойств: МКЭ, намагниченности, теплоемкости. Обнаружено и 

экспериментально показано аномальное поведение максимума магнитной части 

теплоемкости тяжелых РЗМ: максимум вначале смещается в сторону более низких (по 

сравнению с температурой, в которой наблюдается максимум при данном значении 

внешнего магнитного поля) температур, далее, при достижении некоторой критической 

величины внешнего магнитного поля, смещение происходит в сторону высоких 

температур. Данное явление объясняется в рамках теории Гинзбурга-Ландау для фазовых 

переходов второго рода в ферромагнитных материалах. Поведение максимума магнитной 

теплоемкости однозначно определяет поведение максимума МКЭ и аномалии его 

смещения, что важно для практического использования магнитокалорических материалов. 

Предложена и экспериментально проверена феноменологическая процедура 

построения универсальной кривой для адиабатического изменения температуры для 

каждого из тяжелых редкоземельных металлов (от гадолиния до тулия). Предложенный 

подход позволяет с хорошей точностью получать значения критических индексов 

материалов, кроме того, универсальная кривая используется для экстраполяции данных в 

условиях, недоступных в лаборатории, представляя собой относительно простую 

скрининговую процедуру для оценки перспективности применения магнитокалорических 

материалов. Построение единой универсальной кривой для всего класса тяжелых РЗМ 

невозможно в силу различных значений критических индексов, характеризующих фазовые 

переходы в разных РЗМ, однако предложенный подход весьма эффективен для каждого 

конкретного металла.  

Изучение МКЭ в тяжелых РЗМ, проведенное в настоящей главе, подтвердило, в 

частности, наличие многообразия магнитных фазовых переходов в данных материалах, 

исследованиям которых посвящена Глава 2. 
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Глава 2. Магнитные и магнитотепловые свойства тяжелых редкоземельных 

металлов: закономерности магнитного упорядочения и влияние примесей 

Общие представления о лантаноидах (редкоземельные металлы)  

Семейство лантаноидов (редкоземельных металлов) включает 13 или 15 элементов – 

от церия до иттербия или от лантана до лютеция. В Периодической системе элементов они 

располагаются между барием и гафнием, поэтому ряд РЗМ обычно вписывают отдельной 

строкой внизу таблицы. Исходя из самого смысла таблицы Менделеева, можно было 

думать, что все РЗМ обладают совершенно одинаковыми  свойствами, причем долгое время 

так и считалось [190]. Однако это была ошибка, связанная с тем, что технология получения 

этих веществ в чистом виде фактически отсутствовала. Их получали лишь в виде сложных 

однотипных соединений, что создавало иллюзию их физико-химического подобия. После 

того, как РЗМ научились получать в достаточно чистом виде, оказалось, что различия 

между ними столь же велики, как и других химических элементов нормальных или 

переходных групп. По этой причине интенсивные исследования РЗМ начались только в 

1950-х гг. В настоящее время эти металлы служат модельными объектами для проверки и 

уточнения различных физических теорий, а также широко используются практически во 

всех отраслях промышленности.  

В настоящее время еще нельзя утверждать, что создана законченная теория 

изолированных атомов или ионов РЗМ, а тем более их кристаллов или сплавов и 

соединений, хотя и предложено много теоретических трактовок различных характеристик 

кристаллов РЗМ. Первые теоретические работы, посвященные РЗМ, были опубликованы в 

1960-х гг. [191–193]. Следующие работы теоретически описывали спиновые волны в РЗМ  

[194]. Теоретическое описание влияния анизотропии на спиральные упорядочения спинов 

и связанное с этим многообразие магнитных фаз в РЗМ описано в работе [195]. В 

дальнейшем была сделана попытка объяснить существование спиральных 

антиферромагнитных структур в РЗМ топологией поверхности Ферми [196–198]. Одной из 

последних на сегодняшний день попыток теоретически обобщить экспериментальные 

результаты, полученные на РЗМ, стала работа [199]. В ней авторы, используя гадолиний в 

качестве прототипа всех тяжелых РЗМ, строят объединенную магнитную фазовую 

диаграмму, которая связывает магнитные структуры металлов со значениями параметров 

кристаллической решетки. Стандартная модель РЗМ на основе приближения модели 

Хаббарда описывается в работе [200]. Последние на сегодняшний день расчеты из первых 

принципов магнитных фазовых переходов между длиннопериодическими спиральными 

АФМ, веерными и ФМ фазами в тяжелых РЗМ выполнены в работах [201–203] При этом 
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по-прежнему отсутствует единая теория, которая бы достоверно прогнозировала наличие 

магнитного упорядочения в РЗМ, в особенности, неколлинеарного. Все существующие 

подходы носят, как правило, феноменологический или ad hoc характер. 

Вместе с тем собран огромный и разнообразный экспериментальный материал по 

изучению физико-химических свойств этих веществ. Объем опубликованных работ 

настолько велик [204–213] (например, в литературе можно найти около 100 работ, 

посвященных каждому из тяжелых РЗМ, за исключением тулия), что делает невозможным 

подробный обзор содержания каждой из них. 

В настоящей работе на примере рассмотрения магнитных фазовых диаграмм 

тяжелых РЗМ (гадолиния – тулия) определены общие черты и выявлены закономерности 

магнитного упорядочения, характерные для всех металлов тяжелого РЗ ряда, а также 

определены свойства, наиболее чувствительные к степени химической чистоты конкретных 

изучаемых образцов [25].  

Расчет электронной структуры тяжелых РЗМ из первых принципов 

Природа магнитного упорядочения в тяжелых РЗМ объясняется непрямым обменным 

механизмом (взаимодействие РККИ) [214,215]. Электроны проводимости поляризуются 

ближайшим магнитным атомом, около которого образуется облако спиновой плотности. 

Второй магнитный атом взаимодействует с первым через эту индуцированную спиновую 

плотность. В теории косвенного обмена существенную роль сыграла модель s-d обмена 

[216]. В частности, было показано, что полный гамильтониан системы содержит член, 

описывающий обменное взаимодействие между локализованным d-  и делокализованным 

s-электроном. Поскольку дополнительный s-d обменный член в гамильтониане мал по 

сравнению с другими членами, применим метод теории возмущений. Уже во втором 

порядке теории получается, что между магнитными ионами появляется эффективная 

обменная связь через электроны проводимости: 

𝒥𝑒𝑓𝑓(�⃗� ) = −
1

𝑉2
 ∑

|𝒥(�⃗� , 𝑘′⃗⃗  ⃗)|
2

𝐸𝑘 − 𝐸𝑘′

′

𝑘,𝑘′

𝑒𝑥𝑝[𝑖(𝑘′⃗⃗  ⃗ − �⃗� )�⃗� ]𝑓(𝐸𝑘) 
(24) 

где  𝒥(�⃗� , 𝑘′⃗⃗  ⃗) - обменный интеграл, �⃗�  – волновой вектор s-электрона, �⃗�  - радиус-вектор иона, 

𝑓(𝐸𝑘) - функция распределения Ферми. Штрих при сумме означает, что при суммировании 

опускаются члены с �⃗� = 𝑘′⃗⃗  ⃗. 
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Явный вид обменного интеграла можно получить в предположении постоянства 

элементарного интеграла 𝒥(�⃗� , 𝑘′⃗⃗  ⃗). Сделав замену переменных 𝑘′⃗⃗  ⃗ − �⃗� = 𝑞 , можно получить: 

𝒥𝑒𝑓𝑓(�⃗� ) =
𝒥2

𝑉2
 ∑ ∑

𝑓(𝐸𝑘)

𝐸𝑘+𝑞 − 𝐸𝑘
𝑒𝑥𝑝[𝑖𝑞 �⃗� ]

𝑘𝑞≠0

 
(25) 

Если принять, что полоса проводимости почти пуста (приближение почти свободных 

электронов), то 𝐸𝑘 =
ℏ2𝑘2

2𝑚
 и 

𝐸𝑘+𝑞 − 𝐸𝑘 = 
ℏ2

2𝑚
𝑞 (2�⃗� cos Θ + 𝑞 ) 

(26) 

где Θ – угол между векторами �⃗�  и 𝑞 . 

Из соотношений (25),(26)  получается 

𝒥𝑒𝑓𝑓(�⃗� ) =
𝒥2

𝑉2

2𝑚

ℏ2
 ∑

𝑒𝑥𝑝[𝑖𝑞 �⃗� ]

𝑞 
∑

𝑓(𝐸𝑘)

2�⃗� cosΘ + 𝑞 
𝑘𝑞≠0

  
(27) 

Используя сферическую систему координат (кроме угла Θ можно ввести угол α между 

векторами �⃗�  и 𝑞 ) и заменяя суммирование интегрированием, в приближении низких 

температур, когда распределение Ферми можно считать прямоугольным, можно получить: 

 𝒥𝑒𝑓𝑓(�⃗� ) =
𝑚𝒥2

8𝜋3ℏ2𝑅2

1

4𝑅2
 (sin 2𝑘𝐹𝑅 − 2𝑘𝐹𝑅 cos 2𝑘𝐹𝑅) 

(28) 

где 𝑘𝐹 - значение волнового вектора на поверхности Ферми.  

Таким образом, амплитуда взаимодействия РККИ убывает по степенному закону. 

Кроме того, оно имеет осциллирующий характер, то есть предполагает наличие как ферро- 

так и антиферромагнитного упорядочения в РЗМ. Определение конкретного типа 

взаимодействия в данном редкоземельном металле требует учитывать взаимодействие иона 

с несколькими соседями разной степени удаленности.  

Обменное взаимодействие между электронами проводимости и 4f-электронами 

зависит от ориентации результирующего спина незаполненного 4f-слоя РЗМ иона. 

Геликоидальное и синусоидальное расположение магнитных моментов ионов 

характеризуется периодическим изменением проекции спина на гексагональную ось с либо 

на ось, перпендикулярную ей. Вследствие этого энергия электронов проводимости 

оказывается периодической с периодом, равным периоду магнитной сверхрешетки, 
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значительно превосходящим период кристаллической решетки. При возникновении и 

возрастании магнитного порядка поверхность Ферми будет непрерывно деформироваться. 

Эффекты сильного изменения поверхности Ферми вследствие образования геликоидальной 

или синусоидальной структур при температурах ниже температуры Нееля были подробно 

рассмотрены и количественно учтены Дзялошинским [217,218]. Эти эффекты следует 

учитывать при объяснении самого возникновения спирального упорядочения. Специфика 

поверхности Ферми в тяжелых РЗМ определяет характер магнитной структуры 

непосредственно ниже температуры магнитного упорядочения. В ходе расчетов 

поверхности Ферми ряда тяжелых РЗМ [219,220] обнаружилось наличие т.н. «перемычек» 

полной поверхности Ферми. Так, например, отсутствие данной перемычки объясняет 

существование только коллинеарного магнитного упорядочения в гадолинии [221].  

Численные результаты, а также отсутствие строгой теории редкоземельного магнетизма 

позволяют только лишь говорить о том, что свойства поверхности Ферми играют 

фундаментальную роль при установлении периодических магнитных структур в тяжелых 

РЗМ. 

  Магнитная структура существенным образом трансформируется при понижении 

температуры вследствие изменения энергетического спектра электронов проводимости и 

благодаря влиянию магнитокристаллического и магнитоупругого взаимодействий [222]. 

Поляризация электронов проводимости также сильно изменяется в РЗМ в результате 

магнитных переходов. Таким образом, магнитное упорядочение и электронная структура в 

тяжелых РЗМ взаимосвязаны. 

 В настоящей работе на основе метода, предложенного в [223,224], были рассчитаны 

плотности состояний для всех тяжелых РЗМ (Рисунок 14). Для расчёта плотности состояний 

использовалась утилита Quantum ESPRESSO – интегрированный набор компьютерных 

программ с открытым кодом для расчётов электронных структур и моделирования 

наномасштабных материалов, основанный на теории функционала плотности (DFT), 

плоских волнах (PW) и псевдопотенциалах. Для расчётов электронных структур 

химических элементов с гексагональной плотноупакованной кристаллической решёткой 

использовалась элементарная ячейка из двух атомов. Параметры кристаллической решётки 

𝑎 и 𝑐 брались из справочной литературы [225]. Расчёты проводились с использованием 

метода проекторно-присоединенных волн (PAW) [226,227], соединяющего в себе идеи 

метода псевдопотенциала и линейного метода присоединенных плоских волн (LAPW) 

[228]. В расчётах обменно-корреляционного (XC) функционала энергии использовалось 

приближение локальной плотности (LDA), которое зависит исключительно от значения 
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электронной плотности в каждой точке пространства (а не, например, от производных 

плотности или орбиталей Кона-Шама). Конкретная реализация LDA взята из [229]. Для 

расчёта плотности состояний (density of states, DOS) необходимо вычислить интегралы по 

зоне Бриллюэна. Для этого необходимо заменить их взвешенной суммой по специальным 

точкам в k-пространстве. Количество точек в k-пространстве (т.е. k-решётке), в которых 

дискретизируется зона Бриллюэна, определяет точность расчета. Выбор k-точечной сетки 

зависит от рассматриваемой задачи. Больше точек сетки (меньший интервал сетки) дает 

лучшую сходимость полной энергии. Здесь зона Бриллюэна дискретизируется с 

использованием схемы, предложенной в [230], чтобы получить сетку с равными 

интервалами. Вычисление DOS проводилось в два этапа. Сначала вычислялась 

самосогласованная плотность заряда с небольшим числом точек в k-решётке, затем 

проводились несамосогласованные вычисления с использованием уже фиксированной 

самосогласованной плотности заряда. Для достижения приемлемой точности оказалось 

достаточным использование 8×8×6 Γ-центрированной k-решётки. Параметры обрезания 

кинетической энергии для волновых функций выбирались равными 60 𝑅𝑦, для плотности 

заряда и потенциала – 240 𝑅𝑦. 
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Рисунок 14. Плотности состояний (DOS) тяжелых РЗМ: (а) Gd, (б) Tb, (в) Dy, (г) Ho, (д) 

Er, (е) Tm. 

Из графиков видно, что при E=EF значение плотности состояний максимально или 

близко к максимальному. Такое незначительное изменение энергии Ферми связано с тем, 

что концентрация свободных электронов на единицу объема слабо меняется в ряду тяжелых 

РЗМ от гадолиния до тулия. В работе [231] было предсказано, что периодическая 

электронная структура, вызванная s-f взаимодействием, которое определяет магнитные 

свойства рассматриваемых элементов, влияет на форму поверхности Ферми. 

Самопересечения поверхности Ферми имеют место даже в случае бесконечно малого 

возмущения. Тем самым, обменное взаимодействие, снимая вырождение, приводит к 

расщеплению пиков на Рисунке 14 и к образованию непересекающихся полостей 

поверхности Ферми. Также из работы [231] следует, что полуширина энергетической щели 

между пиками пропорциональна интегралу s-f взаимодействия и среднему значению 

магнитного момента f-электронов. Данный факт объясняет сильное отличие кривой DOS 

гадолиния от результатов для остальных элементов. Суммарный орбитальный момент 

гадолиния равен 0, а спиновый момент имеет самое большое значение по сравнению с 

другими рассматриваемыми элементами (7/2). Поэтому слабое спин-орбитальное 

взаимодействие в гадолинии приводит к наблюдаемому отсутствию расщепленных пиков 

на Рисунке 14 и к значительному их уширению в силу максимального значения среднего 

значения магнитного момента на один электрон. Рассчитанная плотность состояний для 

гадолиния находится в хорошем согласии с ранее опубликованными данными [18,232–234].  

Хотя обменное взаимодействие в РЗМ, как правило, рассчитывается из первых 

принципов, используемые методы имеют ряд ограничений, например, фактически не 

учитывают расщепление энергетических уровней кристаллическим полем и снятие за счет 

этого вырождения электронных состояний. 4f электроны в РЗМ находятся «глубоко» 

внутри атома и окружены электронами, которые занимают состояния 5s и 5p. Поэтому 4f 
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электроны оказывают слабое влияние на химические связи между атомами и в первом 

приближении их можно рассматривать как свободные ионы с соответствующим значением 

полного механического момента, суммы спинового и орбитального. Данное обстоятельство 

делает такие системы как РЗМ чрезвычайно сложными для моделирования из первых 

принципов. Наиболее часто используемое приближение локальной спиновой плотности 

(LSDA) некорректно помещает незанятые 4f состояния на уровень Ферми, что, например, 

приводит к неверному предсказания основного антиферромагнитного состояния в 

гадолинии. Похожим образом, в таких элементах как тербий или гольмий, где 4f заполнена 

более чем наполовину, и сильно спин-орбитальное взаимодействие, приближение LSDA не 

применимо. В связи с этим предпринимаются попытки использовать т.н. приближение 

LSDA+U, где U – постоянная Хаббарда, которая показывает величину кулоновского и 

обменного взаимодействия с учетом орбитального момента 4f электронов  [235–237]. При 

этом, магнитные взаимодействия в РЗМ чрезвычайно чувствительны к выбору значения U: 

f состояния становятся более локализованными при увеличении данного параметра, что 

уменьшает величину взаимодействия между электронами проводимости [238,239]. В 

настоящее время еще не создан обменно-корреляционный функционал, способный 

корректно описать все электронные основные состояния элементарных РЗМ. В связи с этим 

попытки моделирования неколлинеарных, спиральных структур в РЗМ малоуспешны 

[240,241]. 

Расчет магнитотепловых свойств и магнитных фазовых диаграмм тяжелых 

РЗМ в рамках модели среднего поля 

В связи  с определенными ограничениями первопринципных расчетов теоретическое 

исследование проблемы магнитного упорядочения в РЗМ также осуществляется в рамках 

модели молекулярного поля [193,195,242]. Она правильно описывает важные свойства 

ферромагнетиков такие как наличие спонтанной намагниченности и ее температурной 

зависимости, высокотемпературный ход теплоемкости и восприимчивости [243]. При 

правильном учете природы исходного гамильтониана и взаимодействия можно с помощью 

этой теории получить магнитные структуры, отвечающие экспериментальным данным, а 

также определить границы между фазами. Вместе с тем она недостаточно точно описывает 

величину намагниченности при низких температурах и в непосредственной близости 

температуры Кюри. Кроме того, данная теория предсказывает обращение в ноль магнитной 

части теплоемкости выше температуры Кюри, что не соответствует действительности. 

Вместе с тем, данная модель применима для описания магнитных свойств РЗМ из-за 

сильной атомной локализации f-электронов.  
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Полный спиновый гамильтониан может быть представлен в виде [244]: 

ℋ̂ = ℋ̂𝑒𝑥 + ℋ̂𝑐𝑓 + ℋ̂𝑚𝑒  (29) 

где различные члены описывают вклады: ℋ̂𝑒𝑥 - обменной энергии, ℋ̂𝑐𝑓 - 

кристаллического поля, ℋ̂𝑚𝑒 - магнитоупругой энергии. 

Обменный вклад может быть представлен в виде: 

ℋ̂𝑒𝑥 = −∑𝒿(𝑅𝑖
⃗⃗  ⃗ − 𝑅𝑗

⃗⃗  ⃗)�̂�𝑖

𝑖≠𝑗

�̂�𝑗 (30) 

где 𝒿(𝑅𝑖
⃗⃗  ⃗ − 𝑅𝑗

⃗⃗  ⃗) – обменное взаимодействие между спинами, локализованными на 

узлах 𝑅𝑖
⃗⃗  ⃗ и 𝑅𝑗

⃗⃗  ⃗, а �̂�𝑖 и �̂�𝑗 – соответствующие полные спиновые операторы. Накладывая это 

взаимодействие на множество состояний ионов, перенумерованных при помощи 

квантового числа полного момента, можно получить: 

 ℋ̂𝑒𝑥 = −(𝑔𝐽 − 1)
2
∑𝒿(𝑅𝑖

⃗⃗  ⃗ − 𝑅𝑗
⃗⃗  ⃗)𝐽𝑖

𝑖≠𝑗

𝐽𝑗 = −∑𝒥𝑖𝑗𝐽𝑖
𝑖≠𝑗

𝐽𝑗  (31) 

где 𝐽𝑖 = �̂�𝑖 + �̂�𝑖 – оператор полного момента i-ого иона. Микроскопическая теория 

дает в простейшем виде: 

 𝒥(𝑅𝑖
⃗⃗  ⃗ − 𝑅𝑗

⃗⃗  ⃗) =
2

𝑁2
∑|𝑈(𝑞 )|2𝜒(𝑞 )

𝑞

𝑒𝑥𝑝[𝑖(𝑅𝑖
⃗⃗  ⃗ − 𝑅𝑗

⃗⃗  ⃗)𝑞 ] 
(32) 

где  𝜒(𝑞 ) – обобщенная восприимчивость электронов проводимости (функция 

отклика), N – полное число элементарных ячеек в кристалле,  𝑈(𝑞 ) – матричный элемент 

средней энергии между f- и s-электронами. 

Соотношение (31) описывает изотропный обмен. Анизотропия может проявляться в 

результате действия нескольких механизмов [245]. Во-первых, в силу зависимости s-f 

матричных элементов от орбитальных состояний f-электронов. Оценки показывают, что 

этот эффект не превосходит 10 % от средней величины обменной энергии. Во-вторых, в 

упорядоченных фазах в результате поляризации электронов проводимости возникает 

расщепление между продольными и поперечными компонентами 𝒥𝑖𝑗. Этот эффект мал, 

поскольку обменное расщепление зоны проводимости составляет ~ 10-4 от типичной 

ширины зоны. Аналогичный вклад вносит спин-орбитальное взаимодействие электронов 

проводимости. Еще один, очень малый, вклад может внести видоизменение матричного 
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элемента s-f обмена спин-орбитальным взаимодействием электронов проводимости [246] 

или косвенным обменом через спин-орбитальное взаимодействие электронов 

проводимости [247]. Хотя индивидуальные вклады различных механизмов анизотропии 

малы, их сумма может оказаться значительной, чтобы привести к заметным анизотропным 

эффектам. 

Члены, описывающие взаимодействие с кристаллическим полем, могут быть 

включены, если разложить электростатический потенциал вокруг узла решетки, занятого 

РЗМ ионом, в ряд по сферическим гармониками и по теореме Вигнера-Эккарта перейти от 

сферических гармоник к эквивалентным операторам орбитального момента. Число членов 

ряда ограничено точечной группой симметрии узла и орбитальным моментом f-электрона 

(l=3). Общее соотношение для гамильтониана, описывающего вклад кристаллического 

поля, можно записать в виде: 

ℋ̂𝑐𝑓 = ∑∑𝐵𝑙𝑚𝜃𝑙
𝑚(𝐽𝑖

𝑙𝑚

)

𝑖

 (33) 

Здесь первое суммирование производится по узлам i, а 𝜃𝑙
𝑚(𝐽𝑖) – операторы, 

эквивалентные соответствующим сферическим гармоникам, полученные заменой 

декартовых компонент сферических гармоник декартовыми компонентами 𝐽, 𝐵𝑙𝑚 =

𝛼𝑙〈𝑟
𝑙〉𝐴𝑙𝑚, где 𝛼𝑙 – фактор Стивенса, зависящий от конкретного окружения иона, 〈𝑟𝑙〉 

означает вероятное по радиальному распределению значение, 𝐴𝑙𝑚 - параметры 

кристаллического поля, которые могут быть рассчитаны из распределения заряда вокруг 

иона. 

Во многих случаях магнитное упорядочение может сопровождаться 

магнитострикционными напряжениями, которые видоизменяют кристаллическое поле, 

понижая энергию иона. Возникающие магнитоупругие вклады обычно записываются в 

терминах равновесных напряжений и магнитострикционных коэффициентов [248]. 

Таким образом, многообразие магнитных структур в РЗМ обусловлено взаимным 

действием всех трех видов энергии – обменной, кристаллического поля и магнитоупругой, 

соответственно, магнитное упорядочение в тяжелых РЗМ может быть получено в рамках 

модели молекулярного поля [17,18,248], что и продемонстрировано в настоящей работе на 

примере трех тяжелых РЗМ: тербия, диспрозия и гольмия.  

Данные металлы были изучены автором ранее [А19–А21,А41,104], в настоящей 

работе полученные экспериментальные результаты обобщаются в рамках модели 

молекулярного поля, усовершенствованной автором для описания РЗМ: она учитывает 
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обменную энергию между ближайшими и следующими за ближайшими соседями, вклад 

кристаллического поля (посредством учета гексагональной анизотропии в базисной 

плоскости) и энергию магнитного момента во внешнем магнитном поле (Зеемановский 

вклад), вклад магнитоупругой энергии без ограничения общности в данной модели не 

учитывается. В рамках такого подхода моделируются полевые и температурные 

зависимости намагниченности, магнитокалорического эффекта, теплоемкости и магнитные 

фазовые диаграммы. 

Каждый металл моделируется как линейная цепочка из N атомных монослоев, 

которая бесконечно распространяется в направлениях x (совпадает с одним из 

кристаллографических направлений в базисной плоскости гексагональной 

кристаллической решетки РЗМ) и y (совпадает с вертикальной кристаллографической осью 

с). Спины в каждом монослое обменно связаны со спинами в ближайшем и следующем за 

ближайшим монослоях. При таких предположениях гамильтониан записывается в виде: 

ℋ̂ = 𝒥1 ∑ 𝑆 𝑛𝑆 𝑛+1 + 𝒥2 ∑ 𝑆 𝑛𝑆 𝑛+2 + ∑[𝐾6
6(𝑇)𝑆𝑛

6 cos 6𝜙𝑛 − 𝑔𝜇𝐵𝑆 𝑛 ∙ �⃗⃗� ],

𝑁

𝑛=1

𝑁−2

𝑛=1

𝑁−1

𝑛=1

 

 

(34) 

где 𝒥1 и 𝒥2 - обменные интегралы, описывающие взаимодействие между ближайшими и 

следующими за ближайшими слоями, соответственно, 𝑆 𝑛 – спин в n-ом монослое. В общем 

случае для гексагональной кристаллической решетки энергия магнитной кристаллической 

анизотропии записывается в виде 𝐸𝑎𝑛𝑖𝑠 = 𝐾2
0𝑃2

0 cosΘ +𝐾4
0𝑃4

0 cos Θ +𝐾6
0𝑃6

0 cos Θ +

𝐾6
6𝑆6𝑠𝑖𝑛6Θ cos 6𝜙, где 𝑃𝑖

0 – полиномы Лежандра, углы Θ и 𝜙 обозначают взаимное 

расположение направления спина с осями с и х, соответственно. В настоящей модели 

тяжелый РЗМ задается в виде бесконечной трансляции базисных плоскостей вдоль 

вертикальной оси, что физически справедливо, так как интерес для моделирования 

представляют именно длиннопериодические спиральные структуры и их производные, а 

они во всех тяжелых РЗМ наблюдаются, как правило, в базисной плоскости по направлению 

оси легкого намагничивания. По этой причине в рамках модели Θ = 90°, и поэтому в 

гамильтониане учитывается только вклад гексагональной анизотропии [249], 

температурные зависимости констант анизотропии 𝐾6
6(𝑇) для рассматриваемых тяжелых 

РЗМ представлены в работе [250]. Гексагональная анизотропия обуславливает изменение 

угла поворота спина в слоях спиральной структуры. Последний член в соотношении (34) 

обозначает энергию взаимодействия полного магнитного момента атома с внешним 

магнитным полем (Зеемановский вклад). Внешнее магнитное поле в разработанной модели 
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направлено вдоль оси легкого намагничивания (в случае рассматриваемых металлов оно 

совпадает с одной из кристаллографических осей в базисной плоскости ГПУ) и составляет 

60° с осью х модели.   

Для расчетов использовались следующие значения квантового числа полного 

механического момента J: 6 (Tb), 7.5 (Dy), 8 (Ho); фактора Ланде g: 1.5 (Tb), 1.33 (Dy), 1.25 

(Ho) [225] и обменного интеграла между ближайшими слоями 𝒥1: 47 K (Tb), 44 K (Dy), 47 

K (Ho) [251]. Температурная зависимость обменного интеграла между соседями, 

следующими за ближайшими, записывается в виде 𝒥2 = −𝒥1/4 cos𝜙(Т) [251], где 𝜙(Т) – 

температурная зависимость угла поворота геликоида [252–254].  

В результате расчетов из условия равенства нулю момента вращения вектора 

полного механического момента в условиях термодинамического равновесия 𝐽 𝑛 × �⃗⃗� 𝑒𝑓𝑓
𝑛 = 0 

определяется эффективное поле �⃗⃗� 𝑒𝑓𝑓
𝑛 = −

1

𝑔𝜇𝐵

𝜕ℋ̂

𝜕𝑆 𝑛
, действующее на каждом слое, и 

находятся параметры равновесия, обеспечивающие минимальное значение энергии. К 

таким параметрам в разработанной модели относятся наборы (профили) температурных 

зависимостей среднего значения полного механического момента слоя  〈𝐽𝑛〉(𝑇), 𝑛 = 1,… ,𝑁 

и угла поворота магнитного момента в спиральной структуре 𝜙𝑛 (𝑇), 𝑛 = 1,… ,𝑁 [255–258]. 

Полученные параметры далее используются для получения расчетных значений 

макроскопических свойств, например, намагниченности 𝑀 = 𝑔𝜇𝐵〈𝐽〉.   

В разработанной модели температурная эволюция магнитного упорядочения в 

тяжелых РЗМ рассматривается, начиная с температуры Кюри, то есть с момента 

образования антиферромагнитного упорядочения. Все рассматриваемые материалы 

являются ферромагнетиками ниже температуры Кюри. Данное основное состояние 

подтверждено многочисленными расчетами и экспериментальными исследованиями, и его 

моделирование не представляет существенного интереса. Разработанная модель 

применяется для области, где экспериментально наблюдается каскад фазовых переходов, 

которые весьма трудно интерпретировать только лишь по косвенным измерениям 

макроскопических свойств, а также из первых принципов. Фактическая недоступность и 

колоссальная трудоемкость проведения нейтронографических исследований 

монокристаллических образцов и обработки результатов делают процедуру 

математического моделирования в случае тяжелых РЗМ фактически незаменимой при 

анализе магнитных фазовых диаграмм. 
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Разработанный подход позволил получить теоретические значения 

магнитотепловых свойств тербия, диспрозия и гольмия и сравнить их с полученными 

автором ранее экспериментальными результатами [А19–А21,А41,104]. В настоящей работе 

в силу ограниченности объема и однотипности, например, полевых зависимостей 

намагниченности, приведены лишь избранные графики для некоторых изученных 

металлов. При этом указанные свойства были смоделированы во всем интересующем 

диапазоне от температуры Кюри до температуры Нееля тербия, диспрозия и гольмия: 

подробные результаты опубликованы в работах автора [А17,А18]. 

На Рисунке 15 представлены теоретические и экспериментальные полевые 

зависимости намагниченности М(Н) в температурном диапазоне между температурой 

Кюри и температурой Нееля тербия, диспрозия и гольмия.  

 

Рисунок 15. (a) Изотермические полевые зависимости намагниченности Tb между 221 и 

225 K в магнитном поле от 0 до 1 кЭ. (б) Изотермические полевые зависимости 

намагниченности Dy между 135 и 180 K в магнитном поле от 0 до 50 кЭ. (в) 
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Изотермические полевые зависимости намагниченности Ho между 70 и 100 K в 

магнитном поле от 0 до 40 кЭ. 

Общий вид наблюдаемых экспериментальных зависимостей является характерным 

для фазовых переходов АФМ-ФМ. В диапазоне температур между температурой Кюри и 

Нееля выше некоторого критического поля на изотермах намагниченности наблюдаются 

изломы, соответствующие магнитным фазовым переходам АФМ-веер-ФМ. Предложенная 

в настоящей работе теоретическая модель с дополнительным привлечением 

нейтронографических данных [259,260] позволяет провести анализ процессов 

намагничивания. Относительно низкое, но отличное от нулевого, магнитное поле 

незначительно деформирует спиральную АФМ структуру (направление магнитных 

моментов слоев не соотносится с направлением магнитного поля, поэтому 

намагниченность мала). По достижении некоторой критической величины магнитного поля 

(зависит от температуры) деформированная геликоидальная АФМ структура (ГАФМ) 

переходит в структуру веерного типа (магнитные моменты, в основном, ориентируются 

сонаправлено внешнему магнитному полю, намагниченность скачкообразно возрастает). 

При приложении еще большего магнитного поля (приблизительно в два раза больше того, 

что вызвало первый фазовый переход) все магнитные моменты устанавливаются 

параллельно полю (формируется коллинеарное ферромагнитное упорядочение). При 

построении фазовой диаграммы из данных по намагниченности величина критического 

поля определялась как поле пересечения начального линейного участка кривой с линейным 

участком, соответствующим разрушению АФМ фазы. Ошибка в определении критического 

поля составляет менее 3 %. 

В частности, для тербия представлены кривые намагниченности, измеренные в 

низкополевой области, так как характерные метамагнитные особенности незаметны в 

меньшем масштабе. В отличие от предыдущих исследований, в настоящей работе удалось 

собрать экспериментальные данные M(H) в очень слабых магнитных полях (менее 30 Э). 

Такие данные, как правило, отсутствуют на кривых намагниченности, представленных в 

предыдущих работах, из-за учета существенных значений размагничивающих факторов 

образцов, использованных авторами работы [261]. Полученные в настоящей работе 

результаты показывают, что ГАФМ структура существует в интервале температур от 221 K 

до 228 K и в диапазоне полей от ~ 10 Э до ~ 150 Э. При этом, значение критического поля, 

связанное с фазовым переходом ФМ-АФМ, вначале увеличивается с ~ 10 Э при 221 K до ~ 

150 Э (максимальное значение при 226 K) и затем уменьшается до нуля при температуре 

Нееля 228 K, где АФМ фаза полностью подавляется. В гольмии очередная новая аномалия 
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в виде небольшого изменения наклона кривых намагниченности появляется при 70 K и явно 

сохраняется на всех кривых M(H) до температуры 100 K. Критическое поле, 

соответствующее данной аномалии, увеличивается с ростом температуры от ~16 до ~27 кЭ. 

Данная аномалия, вероятно, связана, с областью фазовой трансформации типа спин-слип, 

ранее обнаруженной [262] при  температуре 95 K в нулевом поле. Важно заметить, что 

существование этого перехода в таком широком температурном интервале ранее не 

наблюдалось [41]. Различия, наблюдаемые между теоретическими и экспериментальными 

результатами, возникают при расчете параметров обменной энергии и анизотропии, в 

частности параметра K66, который получен по экспериментальным данным и требует 

перепроверки [250]. Кроме того, определенные ограничения возникают при моделировании 

объемных образцов, так как необходимо определить «эффективный размер», который бы 

позволил при моделировании получить феноменологический результат, максимально 

приближенный к экспериментальным результатам. 

На Рисунке 16 представлены температурные зависимости теплоемкости тербия, 

диспрозия и гольмия.  

В частности, в диспрозии при температуре Кюри (180 К) наблюдается 

симметричный пик теплоемкости, характерный для фазовых переходов первого рода 

[263,264]. Так как величина теплоемкости при температуре Нееля мала по сравнению с 

соответствующим значением при температуре Кюри, то энергия перехода ГАФМ-ПМ 

значительно меньше энергии перехода ГАФМ-ФМ.  
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Рисунок 16. (а) Температурные зависимости теплоемкости Tb при температуре 220÷240 

K в диапазоне магнитных полей от 0.1 до 75 кЭ.  (б) Температурные зависимости 

теплоемкости Dy, измеренные при температуре 75÷225 K в диапазоне магнитных полей 

от 0 до 15 кЭ. На вкладке представлено поведение теплоемкости в температурном 

диапазоне 110-150 К: излом соответствует образованию веерной фазы. (в) 

Температурные зависимости теплоемкости Ho при температуре 20÷150 K в диапазоне 

магнитных полей от 5 до 60 кЭ.   

Дополнительный минимум наблюдается на кривой рассчитанной теплоемкости 

диспрозия в поле 6 кЭ при температуре 165 К. Он является признаком существования 

трикритической точки в диспрозии, что подтверждается дополнительными расчетами, 

проведенными в настоящей работе (Таблица 2). Излом при 130 К обозначает возникновения 

фазы типа веер после разрушения АФМ спирали. В монографии [214] отмечается, что 

магнитная часть теплоемкости продолжает возрастать и при температурах, значительно 

превышающих температуру Нееля. Существование магнитного вклада в теплоемкость 

выше температуры Нееля в диспрозии было обнаружено уже в первой работе на эту тему 

[263], что наблюдается и по данным настоящей работы. Указанные явления можно 

объяснить наличием в парамагнитной области ближнего магнитного порядка в виде 

кластеров упорядоченных спинов, концентрация или другие параметры которых могут 

различаться при нагревании и охлаждении [265]. Разработанная в настоящей работе 

теоретическая модель не может в полной мере учесть распределение АФМ кластеров в ПМ 

области, поэтому расчетная теплоемкость стремится к нулю после достижения 

температуры Кюри, хотя и не так плавно, как в эксперименте. Необходимо также отметить 

близость теоретических и экспериментальных величин максимумов теплоемкости при 

температуре Нееля. Так как в теории молекулярного поля предполагается наличие чисто 

ферромагнитного упорядочения, то на основе приведенных данных можно сделать 
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заключение о том, что в магнитную часть теплоемкости основной вклад дает 

ферромагнитное упорядочение, а вклад за счет существования геликоидальной структуры 

невелик. 

Вычисления и измерения магнитокалорического эффекта обнаружили 

скачкообразное выделение тепла в поле выше критического при переходе ГАФМ-ФМ во 

всем рассматриваемом диапазоне магнитных полей от 4 до 100 кЭ (Рисунок 17).  

  

Рисунок 17. (а) Температурные зависимости изменения магнитной части энтропии; (б) 

температурные зависимости адиабатического изменения температуры 

монокристаллического Dy, измеренные и вычисленные в температурном диапазоне 0-350 

K в диапазоне магнитных полей от 4 до 100 кЭ.  

Резкий рост МКЭ при температурах выше температуры Кюри вызван 

дополнительным вкладом парапроцесса в МКЭ за счет выделения тепла при разрушении 

спиральной структуры. Благодаря интенсивному парапроцессу во время фазового перехода 

ГАФМ-ПМ при температуре Нееля наблюдается максимум МКЭ. В области температур 85-

160 К переход ГАФМ-ФМ сопровождается выделением тепла, так как МКЭ положителен. 

МКЭ сначала возрастает, а затем, достигнув максимума, уменьшается при приближении к 

критической точке, в которой 
dH

𝑑𝑇
~0. При температурах выше 160 К МКЭ становится 

отрицательным (положительная составляющая появляется только вблизи температуры 

Нееля). Такое поведение МКЭ находится в соответствии с термодинамическим уравнением, 

аналогичным уравнению Клаузиуса-Клапейрона и справедливым для фазовых переходов 

первого рода 
dH

𝑑𝑇
= −

∆𝑆

∆𝑀
, где ∆𝑆 и ∆М – скачки энтропии и намагниченности при переходе 

[21]. Отсюда следует, что при температурах, где 
dH

𝑑𝑇
> 0 МКЭ должен быть положительным, 

а скачок энтропии – отрицательным, с противоположным поведением в области 
dH

𝑑𝑇
< 0, что 

полностью подтверждается экспериментальными данными.  Важно отметить, что в тербии 
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характер температурной зависимости МКЭ (Рисунок 10) в интервале существования ГАФМ 

в полях до 200 Э аналогичен поведению диспрозия. При этом на кривой МКЭ в интервале 

полей 2.5 – 60 кЭ не наблюдается дополнительных особенностей. Это объясняется тем, что 

ГАФМ в тербии полностью разрушается в полях выше 200 Э. В противоположность такому 

поведению, в диспрозии возникают дополнительные максимумы. Так в поле около 15 кЭ 

на кривой МКЭ возникает широкий максимум в интервале температуре 100-160 К за счет 

того, что тепло выделяется при разрушении ГАФМ структуры, существующей в нулевом 

поле в интервале температур 85 – 179 К. Так как поле 15 кЭ превосходит максимальное 

значение критического поля 10 кЭ, то при любой температуре между температурами Кюри 

и Нееля существует вклад в МКЭ за счет перехода ГАФМ-ФМ, что и вызывает образование 

широкого максимума. Такое поведение объясняется разрушением АФМ структуры в поле 

выше 11 кЭ. При дальнейшем увеличении поля широкий максимум постепенно исчезает, 

что связано со стабилизацией ФМ упорядочения в высоких полях. Аналогично 

теплоёмкости на зависимостях МКЭ наблюдается дополнительный минимум, который 

связан с существованием трикритической точки при 165 К. Дальнейшее увеличение поля 

(выше 20 кЭ) приводит к сглаживанию широкого максимума в результате возрастания с 

полем МКЭ парапроцесса.  

МКЭ связан с изменением магнитной части энтропии и теплоемкости простыми 

термодинамическими связями [7] и поэтому очень чувствителен к изменениям магнитной 

структуры в поле. Сравнивая значения магнитной части энтропии ниже и выше 

температуры Нееля, можно сделать заключение, что в парамагнитной области сохраняется 

примерно 5 % энтропии, обусловленной магнитным порядком, существующим ниже этой 

температуры. 

Несмотря на значительные успехи в теоретическом [192,266–268] и 

экспериментальном [269–271] исследовании магнитных фазовых переходов в диспрозии, 

до сих пор остается неясным характер эволюции геликоидальной и веерной структур при 

изменении магнитного поля. Прецизионные измерения и вычисления полевых 

зависимостей МКЭ (Рисунок 18) позволили определить область существования веерной 

фазы. В случае  отсутствия магнитострикции и магнитной анизотропии критическое поле 

разрушения веерной структуры приблизительно в два раза больше поля разрушения 

геликоидальной структуры [268]. Однако при охлаждении ниже 120-125 К, когда 

магнитострикция и константа магнитной анизотропии в базисной плоскости возрастают, 

эффективное поле магнитной анизотропии разрушает веерную структуру, что проявляется 

в виде скачков на полевых зависимостях МКЭ.  
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Рисунок 18. Полевые зависимости МКЭ монокристаллического диспрозия в интервале 

температур (а) 111-122 K и (б) 179-182 K. 

Исчезновение скачков в области температур 165-180 К указывает на то, что в данном 

интервале геликоидальная магнитная структура непрерывно деформируется магнитным 

полем вплоть до образования веерной структуры (деформация начинается с самых малых 

значений магнитного поля и идет вначале с увеличением магнитной части энтропии). 

Отрицательный знак МКЭ вблизи температуры Нееля можно связать с увеличением 

магнитной части энтропии. Максимальный отрицательный МКЭ (при значении поля около 

10 кЭ) в данном случае определяет точку наибольшего разупорядочения магнитной 

структуры диспрозия (магнитная часть энтропии при данных температуре и поле 

максимальна). Характер поведения и численные значения критических полей разрушения 

геликоидальной и веерной структур хорошо совпадают с результатами магнитных 

измерений [271]. Фазовая граница перехода в ПМ состояние находится при температуре 

177.5 К. При определении зависимости критического поля от температуры в интервале 165-

177 К за критическое поле принималось такое значение Н, при котором линейное 

уменьшение полевой зависимости МКЭ нарушалось, и величина МКЭ начинала резко 

уменьшаться. Начальный линейный участок полевой зависимости соответствует 

незначительной деформации геликоида. Магнитная часть энтропии при этом практически 

не изменяется, величина МКЭ близка к нулю. В области температур 170-177.5 К значения 

критического поля не были определены, поскольку переход геликоид-веер происходит без 

каких-либо особенностей на полевых зависимостях МКЭ.  

Проведенные экспериментальные и теоретические исследования позволили 

построить уточненные магнитные фазовые диаграммы монокристаллических тербия 

(Рисунок 19),  диспрозия (Рисунок 20) и гольмия (Рисунок 21).  
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Рисунок 19. Магнитная фазовая диаграмма монокристаллического тербия в интервале 

температур от 218 до 232 K в полях 0-6 кЭ: (а) теория; (б) эксперимент. 
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На магнитной фазовой диаграмме тербия выделяется ряд новых особенностей. 

ГАФМ упорядочение существует в диапазоне ~ 222÷228 K в магнитном поле менее 155 Э. 

Значения величины критического поля, составляющие 300÷800 Э, опубликованные ранее, 

связаны с наличием примесей в образцах, которые играют роль центров захвата и, таким 

образом, препятствуют разрушению АФМ фазы. В диапазоне температур 222 – 228 K в 

магнитном поле менее 5 кЭ в тербии наблюдается промежуточная фаза. Магнитные и 

магнитотепловые свойства, измеренные в настоящей работе и других работах автора 

[А19,А41], проявляют в указанном диапазоне черты, характерные для веерного 

упорядочения. Более того, разработанная модель, позволяющая визуализировать 

расположение магнитных моментов при заданных значениях магнитного поля и 

температуры, однозначно подтверждает наличие существования веерной фазы в тербии, 

при этом, экспериментально определенная область ее существования много шире 

рассчитанной теоретически, что связано с неоднозначной трактовкой аномалий 

определенных экспериментально магнитотепловых свойств. В полях, превышающих 5 кЭ, 

достаточно трудно определить положение фазовых границ как по данным 

намагниченности, так и по данным теплоемкости, так как зависимости имеют достаточно 

широкий максимум, в связи с чем в качестве критических точек используются минимумы 

производной намагниченности 𝑑𝑀/𝑑𝑇. Кроме того, для проверки правильности 

определения положений фазовых границ использовались данные производной 

теплоемкости 𝑑С/𝑑𝑇. Веерная фаза исчезает при ~ 227.3 K в поле ~5 кЭ. В низкополевой 

области она замещается геликоидальным АФМ упорядочением. В предыдущих 

исследованиях удалось обнаружить только одну фазовую диаграмму, содержащую фазу 

типа веер, другие авторы даже не включали эту фазу в диаграмму, так как ее существование, 

вероятно, было доказано только одной из экспериментальных методик, при этом ранее уже 

были опубликованы теоретические [192] и экспериментальные [272] предпосылки ее 

существования в тербии. В полях выше 5 кЭ существуют только две магнитные фазы. После 

того, как веерная фаза полностью подавляется, граница между ФМ и ПМ фазами начинает 

смещаться в сторону более высоких температур – до значения 228 K в поле 75 кЭ – с 

увеличением магнитного поля, что является типичным поведением для температуры Кюри.  

На Рисунке 20 представлена магнитная фазовая диаграмма монокристаллического 

диспрозия. 
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Рисунок 20. Магнитная фазовая диаграмма монокристаллического диспрозия в интервале 

температур от 85 до 190 K в полях 0-25 кЭ: (а) теория; (б) эксперимент. 

Переход от АФМ к веерной фазе происходит в достаточно широком диапазоне 

магнитных полей, то есть не носит скачкообразный характер [109]. По экспериментальным 

данным настоящей работы фаза типа веер существует в области температур 125-180 K в 

диапазоне магнитных полей от 5 до 23 кЭ. Вместе с тем, область существования веерной 
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фазы может быть шире и занимать всю область в интервале 80-180 К [273], что 

подтверждается теоретическими расчетами, проведенными в настоящей работе (наличие 

второй области существования веерной фазы в области температуры Кюри). Области 

неизвестной и предположительно второй веерной фазы в области температуры Кюри также 

являются предметом дискуссии до настоящего времени. Так, в настоящей работе впервые 

получены теоретические доказательства существования второй веерной фазы в интервале 

90-120 К и 4-18 кЭ, возможно, ближнего порядка, которая ранее наблюдалась по 

результатам нейтронографических исследований [273]. В общем случае, веерная структура 

– промежуточное состояние между простой или скошенной спиральной структурой и 

состоянием с однородной намагниченностью. В связи с этим веерные структуры 

существуют, как правило, в субкритических магнитных полях, соответствующих области 

разрушения спиральных структур [274]. Кроме того, в литературе также высказывались 

предположения о существовании структуры типа spin-flop [104] в рассматриваемой области 

температур 100-120 К в качестве дефекта АФМ спирали, однако они до настоящего времени 

не нашли экспериментального подтверждения. Неоднозначность ситуации с областью 

существования веерной фазы объясняется ее возможной неоднородностью [275]: в 

относительно слабых магнитных полях (величины поля недостаточно для формирования 

стабильного ФМ упорядочения) спиральная структура только лишь искажается, не 

разрушаясь, при этом область неоднородной намагниченность может занимать довольно 

значительный интервал полей и температур. Проведенные в настоящей работе вычисления 

демонстрируют наличие такой обширной области искаженной спиральной АФМ 

структуры, свойства которой соответствуют веерному упорядочению. При этом, расчет 

показывает очевидную визуальную разницу между областями веерного упорядочения 

вблизи температур Кюри и Нееля. В низкотемпературной области магнитная структура 

больше напоминает искаженную АФМ спираль с низким значением магнитного момента. 

Вблизи температуры Нееля роль промежуточной фазы с преобладающими АФМ 

свойствами выполняет структура типа геликоид+веер (helifan), тогда как веерная структура 

в этом случае близка к коллинеарному ФМ упорядочению. Угол раскрытия двух типов 

веерного упорядочения существенно зависит от температуры, что, в свою очередь, 

объясняется влиянием гексагональной анизотропии. В низкотемпературной области 

влияние гексагональной анизотропии более выражено, и веер является более «закрытым», 

обратная ситуация наблюдается вблизи температуры Нееля. Вторая область существования 

веерного упорядочения в диспрозии обнаружена в настоящей работе впервые, при этом 

дополнительным косвенным доказательством правильности проведенных расчетов 

является обнаружение веерной фазы в области температуры Кюри в монокристаллическом 
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эрбии [276]. Данные, полученные в настоящей работе, подтверждают наличие 

дополнительной фазы в интервале температур 172-180 К в полях 12-25 кЭ. Если 

предположить сходство тяжелых РЗМ, данная структура типа helifan может выступать в 

качестве промежуточной между областями веерного и ферромагнитного упорядочения. 

Расчетные данные подтверждают данное предположение, хотя и сужают область 

существования данной структуры.  Как следует из данных работы [28], образование 

структур такого типа характерно для тяжелых РЗМ, при этом точный тип структуры зависит 

от множества факторов (дефекты стехиометрии и кристаллической структуры) и может 

быть определен только в результате нейтронографических исследований. Также в 

диспрозии вблизи температуры Нееля возможно существование т.н. вихревых структур. 

Теоретически возможность существования структур такого типа перпендикулярно 

базисной плоскости была показана в [277] в случае магнитного поля, приложенного вдоль 

оси с. При этом, прямые доказательства существования вихревых структур в диспрозии 

[278], а также в других РЗМ отсутствуют. Наиболее вероятным рассматривается вариант 

существования промежуточной структуры типа helifan, точные размеры которой до 

настоящего времени не определены. Неизвестная фаза ниже температуры Кюри не 

наблюдается экспериментально, однако в соответствии с теоретическими предсказаниями 

она может быть результатом магнитно-структурного перехода (из гексагональной 

симметрии в орторомбическую) при температуре Кюри, кроме того она может представлять 

собой скошенное ферромагнитное упорядочение. Области существования 

антиферромагнитной спирали, коллинеарного ферромагнитного упорядочений и 

парамагнитного состояния практически одинаково определяются как экспериментально, 

так и в результате теоретического рассмотрения.  

На Рисунке 21 представлена магнитная фазовая диаграмма монокристаллического 

гольмия. 
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Рисунок 21. Магнитная фазовая диаграмма монокристаллического гольмия в интервале 

температур от 0 до 150 K в полях 0-35 кЭ: (а) теория; (б) эксперимент. 

В целом, вид диаграммы совпадает с ранее опубликованными [279–281]. 

В частности, гольмий является ферромагнетиком ниже температуры Кюри (TC = 20 K) и 

антиферромагнитен между температурой Кюри и температурой Нееля (TN= 131 K) в 

диапазоне магнитных полей от 0 до ~ 30 кЭ. В полях до 2 кЭ в области низких температурах 



 

74 

 

<20 K в гольмии существует ФМ спираль (конус), магнитная структура которой не 

моделировалась, так как ее существование доказано в целом ряде работ. Также были 

обнаружены аномалии, представляющие переходы в промежуточные фазы типа веер со 

структурой геликоида и «простой» веер (по мере увеличения магнитного поля) при 

трансформации АФМ фазы в ферромагнитную в области температур от 45 до 95 К. В 

настоящей работе экспериментально была обнаружена промежуточная область 

сосуществования двух фаз между веерной и ФМ фазами, которая была названа 

«ферро+веер». По сравнению с пятью промежуточными фазами, наблюдавшимися в работе 

[282] на основании измерений магнитосопротивления, в настоящей работе наблюдается 

только одна фаза, причем можно предположить, что, несмотря на высокую чистоту 

кристаллов, используемых в настоящей работе, примесные эффекты все еще играют 

существенную роль в тех областях фазовой диаграммы, которые являются наиболее 

чувствительными к действию магнитного поля (промежуточные метастабильные фазы). 

Эти примеси могут оказаться причиной смешанных фазовых состояний, например, 

«ферро+веер», которые сочетают в себе особенности как веерной, так и ФМ структуры. 

Данная фаза не обнаруживается теоретически, так как ее происхождение, по всей 

видимости, ситуативно и связано с конкретным образцом. Две области существования 

спин-слип структур наблюдаются между 20 и 35 K (I) и между 35 и 42 K (II). Существование 

подобных структур ранее уже предсказывалось [283,284], однако до сих не было 

экспериментального подтверждения существования этих структур с использованием 

комплекса различных экспериментальных методик (полевые и температурные зависимости 

намагниченности, теплоемкость); в предыдущих работах, как правило, использовалась 

какая-то одна методика. Более того, в настоящей работе установлены точные границы 

существования этих фаз. Обширная область на фазовой диаграмме между ~ 95 K и 

температурой Нееля в диапазоне полей от 30 до 80 кЭ также связана с наличием структуры 

типа спин-слип, признак которой наблюдался в магнитных измерениях при 98 K в работе 

[262]. Теоретически данные фазы неотличимы от искаженной АФМ структуры, поэтому 

определяются как обширная область веерного упорядочения, аналогично случаю диспрозия 

(Рисунок 20). За пределами температурного диапазона 19-128 K и интервала полей от 10 до 

80 кЭ гольмий является типичным ферромагнетиком. При температурах выше 131.7 K 

гольмий является парамагнетиком. 
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Закономерности магнитного упорядочения в тяжелых РЗМ и универсальная 

магнитная фазовая диаграмма 

Разработанный в настоящей работе подход распространен также на все тяжелые РЗМ 

(от гадолиния до тулия). Те или иные формы упорядоченных магнитных структур 

обнаружены в одиннадцати (из 15 или 17) РЗМ [285]. Наиболее интересными свойствами 

обладают именно тяжелые РЗМ, следовательно, они и наиболее полно изучены 

[19,20,128,189,286–293]. В опубликованных работах, однако, имеется значительное 

расхождение в результатах, поскольку монокристаллические образцы, получаемые в 

настоящее время и исследованные в относительно современных работах, обладают 

значительно более высокой чистотой чем те, которые использовались в ранних 

исследованиях. Тяжелые РЗМ изучались, в том числе автором, интенсивнее, чем более 

легкие [А17,262,278,281,294–302].  

С учетом вышесказанного в настоящей работе проведен анализ наиболее полных и 

современных данных относительно магнитных фазовых диаграмм каждого металла 

тяжелого редкоземельного (РЗ) ряда в отдельности, полученных как непосредственно 

автором (гадолиний, тербий, диспрозий, гольмий), так и взятых из литературы (эрбий и 

тулий). Такой подход позволил выявить общие закономерности их магнитного 

упорядочения, уточнить с их учетом существующие магнитные фазовые диаграммы 

тяжелых РЗМ и построить для них универсальную магнитную фазовую диаграмму. 

На Рисунке 22 представлены уточненные магнитные фазовые диаграммы тяжелых 

РЗМ: от гадолиния до тулия. 
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Рисунок 22. Магнитные фазовые диаграммы (a) гадолиния, (б) тербия, (в) диспрозия, (г) 

гольмия, (д) эрбия и (е) тулия. Экспериментальные данные для построения фазовой 

диаграммы эрбия взяты из работы [303], для тулия – [304]. 

Поскольку магнитные фазовые диаграммы тербия и диспрозия детально описаны выше 

(Рисунок 19), далее в работе рассматриваются остальные металлы тяжелого РЗ ряда.  

Гадолиний (Рисунок 22(a)) является истинным ферромагнетиком во всем интервале 

температур, но у него наблюдаются [128] изменения спиновой ориентации, что было 

обнаружено при исследовании магнитокристаллической анизотропии: в интервале 

температур 294-232 К моменты расположены параллельно оси с, а ниже 232 К угол 

поворота момента относительно оси с возрастает, достигая максимального значения 75° 

при 180 К, затем угол поворота уменьшается и остается в пределах 32° при 4.2 К. Вопрос о 

магнитной структуре гадолиния в области температур непосредственно ниже температуры 

Кюри до сих пор остается открытым [218,305]. Гадолиний (единственный среди тяжелых 

РЗМ) не имеет АФМ фазы и переходит непосредственно в ФМ состояние при температуре 

около 293 К [40]. Некоторые доказательства существования АФМ фазы в очень малом 

критическом поле вблизи 240 К были представлены в работах [292,306], однако в 

дальнейшем полученные результаты не воспроизводились в других аналогичных 

исследованиях и были соотнесены с наличием примесей и дефектов структуры 

исследуемых образцов. Возможно, что эти наблюдения можно также связать с аномальным 

поведением ниже 240 К направления легкого намагничивания [307–309]. В соответствии с 

нейтронографическими данными [308] ось с является осью легкого намагничивания в 
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интервале температур от температуры Кюри до температуры спин-переориентацинного 

перехода 232 К.  

В настоящей работе были выполнены эксперименты по дифракции нейтронов на 

высокочистых монокристаллических образцах гольмия, вырезанных из того же 

монокристалла, который использовался в предыдущих работах автора для измерения 

макроскопических магнитотепловых свойств. Детальные результаты выполненных 

измерений в настоящей работе не приводятся, так как максимально подробно изложены в 

Главе 3 диссертации автора на соискание ученой степени кандидата физико-

математических наук [А41] и в соответствующих публикациях [А17,А20,А24]. 

Эксперименты по дифракции нейтронов были выполнены на двухосевом дифрактометре E4 

[310] исследовательского реактора BER II на 10 МВ в Берлинском центре материалов и 

энергии имени Гельмгольца. Фазовые диаграммы (L, Т) построены из анализа 

температурной и полевой зависимости магнитных сателлитов, которые визуализированы 

методом нейтронной дифракции на монокристалле. В результате были получены фазовые 

диаграммы в виде колористических 2D карт в обратном пространстве (L, Т), где Т – 

температура, L означает направление с* в обратном пространстве кристалла, шкала указана 

в единицах обратной решетки (Рисунок 23).  

 
 

Рисунок 23. Фазовые диаграммы монокристалла гольмия в координатах (L, Т) в магнитном 

поле 0, 0.5, 1.5 и 4 Тл (по часовой стрелке, слева-направо), приложенном вдоль оси легкого 
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намагничивания кристалла b. В центре – магнитная фазовая диаграмма того же 

монокристалла гольмия, полученная по результатам экспериментальных исследований 

макроскопических магнитотепловых свойств и расчетов в рамках модели среднего поля в 

предыдущих [А17,А20,А41] и настоящей работе автора (Рисунок 21, для сравнения с 

результатами нейтронной дифракции). 

При всех значениях магнитного поля на диаграммах присутствует ядерный 

брэгговский пик (002). Интенсивность данного пика (яркость самой верхней 

горизонтальной полосы на диаграммах) не зависит от температуры в нулевом магнитном 

поле. Тем не менее, при приложении магнитного поля интенсивность пика монотонно 

увеличивается, что свидетельствует о появлении и усилении ферромагнитной компоненты 

в базисной плоскости. Остальные пики на фазовых диаграммах существенно зависят от 

магнитного поля и температуры и, по-видимому, имеют исключительно магнитное 

происхождение.  

В нулевом поле обращает на себя внимание температурная зависимость 

интенсивности брэгговского пика (001). Его существование запрещено законами погасания 

гексагональной кристаллической структуры гольмия. Следовательно, интенсивность, 

наблюдаемая в позиции (001) в интервале температур от 20 до 60 К в нулевом поле имеет 

магнитное происхождение, что также подтверждается отсутствием какого-либо вклада от 

пика 001 ниже 20 К. Если представить единицу из брэгговских индексов (001) как сумму 

долей в единицах волнового вектора магнитной структуры 𝜏 = 2/12 (период спирали в 

гольмии составляет 12 элементарных ячеек [311], то есть (001) можно записать как (0 0 

12/12) или (0 0 2-12/12) или (0 0 2-6𝜏). Это означает, что пик в позиции 001 в интервале 

температур 20÷60 К  в нулевом поле – магнитный сателлит 6-го порядка от брэгговского 

пика (002). Сателлиты, кратные 1/12 (в единицах c), в гольмии обычно наблюдаются для 

спин-слип структур [312,313]. Таким образом, участок температур от 20 до 40 К, где индекс 

L пика 001 плавно меняется, – индикатор спин-слип перехода. На магнитной фазовой 

диаграмме данная область обозначается как спиральный антиферромагнетик, при этом 

фазы спин-слип двух неизвестных типов обнаружены при более высоких значениях 

магнитного поля по косвенным признакам (аномалии, связанные с переходами к этим 

фазам, наблюдаются только по данным теплоемкости, поэтому разумно предположить 

объединение областей существования фаз спин-слип I и II в одну). Нейтронографические 

данные, таким образом, уточняют область существования единой спин-слип фазы в 

низкотемпературной области. 
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В нулевом поле и поле 0.5 Тл в области низких температур присутствуют некоторые 

сателлиты, то есть в данной области присутствует сложное магнитное состояние, где 

сосуществуют несоизмеримая АФМ компонента и соизмеримая ФМ компонента, 

индуцированная полем вдоль оси b. Ранее на опубликованных фазовых диаграммах данная 

фаза обозначалась как ферромагнитная спираль (конус), при этом осью конуса в гольмии 

является кристаллографическая ось с. Установление ферромагнитного порядка такого типа 

возможно только, если поле приложено вдоль соответствующего направления. Так как поле 

в описываемом эксперименте всегда было направлено вдоль оси b, то и ФМ компонента 

может находиться только в базисной плоскости. Об этом также свидетельствует усиление 

интенсивности пика (002) в поле 4 Тл по сравнению с нулевым полем, что возможно только 

в случае существования ФМ компоненты, лежащей в плоскости. Таким образом, 

нейтронографические данные исключают существование ферромагнитной спирали 

(конуса) в низкотемпературной и низкополевой области вдоль оси легкого намагничивания 

гольмия. Магнитное состояние этой области может представлять собой веер с элементами 

искаженной АФМ спирали (по аналогии с эрбием [25,314]), которая получается в 

результате сильно магнитокристаллической анизотропии в низкотемпературной области. 

В поле 1.5 Тл присутствует один сателлит в области низких температур, то есть АФМ 

компонента еще не полностью подавлена. В поле 4 Тл в области низких температур 

существует только один очень интенсивный магнитный пик (002) при отсутствии 

сателлитов, что говорит о чистом ферромагнитном состоянии гольмия в 

низкотемпературной области (ниже 50 К).  

Третья сверху неяркая линия на всех фазовых диаграммах (L~1.6, при температуре 

выше 30 К), монотонно меняющаяся в этой области, указывает на непрерывное изменение 

периодичности магнитной структуры. При охлаждении интенсивность данной линии, то 

есть период волны магнитной структуры, выходит на некоторое стабильное значение, что 

часто наблюдается при магнитных фазовых переходах типа lock-in [315], когда 

несоизмеримая магнитная структура медленно эволюционирует в сторону соизмеримой. В 

данной области в гольмии наблюдается область обширного спирального АФМ 

упорядочения, соизмеримого с периодом кристаллической решетки [316]. При увеличении 

магнитного поля АФМ спираль искажается, что приводит к возникновению магнитного 

момента вдоль поля. Если поле продолжает возрастать, происходит фазовый переход 

первого рода к веерной структуре, в которой магнитные моменты осциллируют около 

направления поля. Дальнейшее увеличение магнитного поля уменьшает угол раскрытия 

веера. В отсутствие магнитной анизотропии угол раскрытия веера постоянно стремится к 
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нулю, что приводит к фазовому переходу второго рода в ферромагнитную фазу. В случае 

значительной гексагональной анизотропии промежуточные фазы типа веера, веера со 

структурой геликоида могут просто не возникнуть. 

Прямые исследования магнитной структуры методом нейтронной дифракции, 

выполненные впервые в мире на монокристаллических образцах гольмия самой высокой 

доступной на сегодняшний день степени химической чистоты (99.92 ат. % (99.993 

масс. %)), позволили частично подтвердить правильность проведенных выше косвенных 

доказательств наличия тех или иных магнитных фаз и доказать сложность магнитной 

фазовой диаграммы гольмия вдоль оси легкого намагничивания.  

При этом, на примере гольмия (Рисунок 22(г)) важно обратить внимание на то, что в 

работе [313] высказано предположение, что появление в простой (антиферромагнитной) 

спирали дефектов типа спин-слип может приводить к возникновению различного рода 

спонтанных ферримагнитных структур (в предельном случае) с макроскопическим 

моментом, что, по всей видимости, наблюдается в тулии [304,317–319].  

Наиболее сложные магнитные структуры наблюдаются в эрбии (Рисунок 22(д)). 

Ниже 20 К эрбий имеет структуру типа ферромагнитной спирали (конуса), которая в более 

высоких полях последовательно переходить в веерную, а затем – в коллинеарную ФМ фазу. 

Значение температуры Кюри по разным источникам варьируется в диапазоне от 16 до 20 К, 

что, по всей видимости, связано с чистотой исследуемых образцов [286]. Эрбий, как и все 

тяжелые РЗМ, имеет обширную область АФМ упорядочения в диапазоне 20-85 К. При этом 

в ней также выделяются подобласти дальнего магнитного порядка. Например, в интервале 

температур 20÷50 К вероятно появление дефектов типа спин-слип разных типов и, в 

пределе, ферримагнитного упорядочения. В интервале 52-84 К в эрбии реализуется 

продольная волна спиновой плотности с осцилляцией продольной составляющей 

магнитного момента вдоль кристаллографической оси с [320–322]. ПВСП является 

предельным случаем спиральной структуры. В температурном диапазоне 40-70 К 

существует целый каскад переходов между спин-слип фазами различных конфигураций 

[323]. В этой же области температур наблюдается дополнительная трансформация 

магнитной структуры, связанная с переходом эрбия в соизмеримую фазу с волновым 

вектором 6/23. По всей видимости, в данном температурном интервале наблюдается 

сосуществование фаз с различными волновыми векторами магнитной структуры. 

Температурная граница этого эффекта (в области 40 К) определяется областью температур 

существенного увеличения магнитной анизотропии, достаточной для подавления эффектом 
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соизмеримости [274]. В эрбии особенно наблюдается зависимость наличия тех или иных 

фазовых переходов от чистоты образцов: так, в работах [314,315] были обнаружены такие 

соизмеримые точки как 2/7, 3/11, 4/15, 5/19, 6/23, ¼ и 5/21, то в работе [324] зафиксированы 

только лишь 5/19, ¼ и 5/21. 

Выше границы АФМ упорядочения наблюдается узкая область фазы с 

геликоидальным упорядочением веерного типа, а также ряд промежуточных фаз, 

содержащих черты конусного, веерного и ферромагнитного упорядочения. Число 

соизмеримых структур в эрбии [314,325] не превышает 7-8. Примесные атомы могут 

образовывать так называемый примесный магнитный центр и искажать магнитную 

структуру в своем окружении [326,327]. Приложение или снятие поля приводит к 

необратимым изменениям локального магнитного момента на примесном атоме (на 

примере атомов олова). 

Величина угла полураствора конуса Θ связана с устройством АФМ структуры. 

Воздействие магнитного поля может индуцировать ряд последовательных спин-слип 

структур в базисной плоскости. Механизм этой взаимосвязи может быть объяснен 

следующим образом. Намагничивание кристалла вдоль оси с приводит к 

магнитострикционному изменению начального объема образца и параметра решетки с. Это 

нарушает условия соизмеримости данной магнитной структуры и может приводить к 

переходу в структуру с другим волновым вектором. Вызванное этим нарушение исходного 

баланса энергии кристаллического поля, обменного и магнитоупругого взаимодействия 

вызывает скачкообразное изменение угла Θ. Также возможно объяснение, связанное с 

влиянием магнитного поля вдоль оси с, на магнитную структуру в базисной плоскости, 

определяемую конкуренцией межплоскостного обмена и анизотропии шестого порядка. 

Трансформация начальной структуры при изменении угла полураствора конуса связана с 

различной зависимостью обмена (~sin2Θ) и анизотропии шестого порядка (~sin6Θ) от этого 

угла. [328] 

Тулий (Рисунок 22(е)) также имеет обширную область АФМ упорядочения в 

диапазоне от нуля до температуры Нееля (56 К). В области низких температур и до 32 К 

металл имеет антифазную доменную структуру, в которой магнитные моменты четырех 

атомных слоев, лежащих в базисной плоскости ГПУ, ориентированы вверх, в то время как 

магнитные моменты трех ближайших слоев ориентированы вниз. Таким образом, в тулии 

отсутствует многообразие фаз типа спин-слип: все они трансформируются в 

ферримагнитную структуру. Она соизмерима с кристаллической решеткой. При 

повышении температуры антифазная структура начинает разрушаться за счет появления 
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ФМ компоненты, и в диапазоне 32-40 К магнитная структура несоизмерима с 

кристаллической. Эта промежуточная фаза содержит в себе черты как 

низкотемпературного ферримагнитного упорядочения, так и статической спиновой 

продольной волны, которая реализуется в тулии до 56 К. При этом ряд авторов вообще не 

наблюдали эту промежуточную фазу в тулии [329], что, по-видимому, связано с чистотой 

материала. Осью осцилляций магнитного момента в ПВСП является гексагональная ось с.   

В тулии осью легкого намагничивания при температуре ниже 32 К является ось с, в 

эрбии она же является осью ФМ спирали ниже 20 К. Этим данные металлы отличаются от 

тербия, диспрозия и гольмия, в которых направление легкого намагничивания находится в 

базисной плоскости. В интервале между температурой Кюри и Нееля ось с в этих металлах 

является осью модуляции статической спиновой продольной волны. Как правило, 

магнитные моменты окончательно ориентируются параллельно друг другу (исчезновение 

ФМ спирали) в полях выше 15 Тл: согласно данным работы [30] в поле выше 17 Тл при 

гелиевых температурах в эрбии реализуется ферромагнитная структура.   

Таким образом, в пяти из шести рассматриваемых тяжелых РЗМ обнаружены 

различные типы антиферромагнитного спинового упорядочения. Основным состоянием 

(при нулевой температуре в отсутствие магнитного поля) в тербии и диспрозии является 

коллинеарное ФМ упорядочение в базисной плоскости. В гольмии и эрбии полного 

упорядочивания моментов в этой области не наблюдается, и структура имеет 

ферромагнитное спиральное расположение моментов (ферромагнитный конус) вдоль оси с. 

При этом в базисной плоскости сохраняется спиральная конфигурация. Причина перехода 

к конической структуре заключается в особенностях температурной зависимости 

коэффициентов аксиальной анизотропии [194]. В случае достаточно медленного 

температурного изменения параметров анизотропии вблизи температуры перехода ФМ 

спираль (конус) – АФМ спираль могут возникнуть дефекты спиральных структур, что, в 

свою очередь, приводит к появлению промежуточных фаз типа спинового 

проскальзывания, что, соответственно, наблюдается экспериментально в настоящей работе 

в гольмии и эрбии.  

По тем же соображениям в работе [330] было предложено ввести для диспрозия 

слабую аксиальную компоненту (вдоль оси с). Появление этой компоненты наблюдалось 

при температуре ниже 100 К (с плохой повторяемостью на трех образцах), соответственно, 

появление или исчезновение данной компоненты может быть связано с наличием примесей.  

Проведенный анализ магнитных фазовых диаграмм позволяет, несмотря на 

перечисленные выше отличия отдельных элементов, выделить ряд их общих свойств, 
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которые отражены на универсальной магнитной фазовой диаграмме (Рисунок 24).  

 

Рисунок 24. Универсальная магнитная фазовая диаграмма тяжелых РЗМ. 

В первую очередь, это единообразие кристаллической структуры (ГПУ). 

Межатомные расстояния во всех металлах довольно постоянны, хотя ионные радиусы 

заметно убывают с порядковым номером элемента вследствие лантаноидного сжатия. 

Кроме того, во всех тяжелых РЗМ сосуществуют ФМ и АФМ спиральные фазы (за 

исключением гадолиния). Основные типы спиральных структур представлены в работе 

[274]. Период модулированных структур обычно изменяется с температурой, принимая 

несоизмеримые или соизмеримые значения по отношению к периоду кристаллической 

решетки. Анизотропия в базисной плоскости может вызвать существенную 

трансформацию простой спиральной структуры и приводить к «запиранию» волнового 

вектора при фазовом переходе от несоизмеримой к соизмеримой структуре. Возрастание 

анизотропии приводит к «связыванию» отдельных спинов в «пучки» и, в пределе, к 

полному схлопыванию моментов к одному из легких направлений. В магнитном поле выше 

первого критического значения (при данной температуре) в РЗМ возникает веерная фаза, 

при дальнейшем увеличении поля веерная фаза переходит в коллинеарную 

ферромагнитную структуру [192].  

Таким образом, существует два типа спинового упорядочения в тяжелых РЗМ: 

продольные осцилляции спиновой амплитуды вдоль оси с (эрбий, тулий) и спиральная 

структура, в которой магнитные моменты находятся в базисной плоскости (тербий, 

диспрозий, гольмий). Более сложные структуры представляют собой комбинации этих двух 
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структур. Несмотря на то, что их существование обусловлено, в основном, обменными 

силами, точная форма длиннопериодических структур определяется анизотропией и 

магнитострикцией, каждая из которых благоприятствует ферромагнитному порядку. При 

более низких температурах энергии, связанные с анизотропией и магнитострикицей, 

становятся все больше, и их вклад в уменьшение углов поворота спинов АФМ спирали с 

понижением температуры растет. В работах [331–333] предполагается, что 

магнитострикция является доминирующим процессом, который стабилизирует ФМ 

состояние. При переходе АФМ-ФМ энергетический барьер, разделяющий 

магнитоупорядоченные состояния, компенсируется в основном возрастающей при 

охлаждении магнитоупругой энергией [21,334].  

В чистых РЗМ наблюдаются иные промежуточные фазы, которые достаточно просто 

описываются, например, суперпозицией спиральной и ПВСП структур с равными 

периодами. Такая фаза имеет место, в частности, в эрбии.  

Доминирующий характер того или иного магнитного упорядочения оказался связан 

со знаком коэффициента, определяющего связь квадрупольного момента f-электронов с 

направлением вектора полного механического момента импульса J. [30] В тербии, 

диспрозии и гольмии коэффициент отрицателен, в то время как в эрбии и тулии – 

положителен. Этим объясняется тот факт, что в двух последних металлах компоненты 

кристаллического поля более высокого порядка благоприятствуют ориентации моментов 

параллельно оси с. При этом, конкретное расположение моментов зависит от 

относительных величин и знаков эти компонент. Только в тулии все эффекты 

кристаллического поля благоприятствуют единственному направлению спинов 

параллельно оси с. В остальных тяжелых РЗМ всегда существует вероятность найти момент 

с компонентой вне плоскости, причем она увеличивается в ряду от гольмия до тербия.  

Критические температуры тяжелых РЗМ: зависимость от магнитного 

состояния 

Найденные выше общие особенности магнитного упорядочения всех тяжелых РЗМ 

(за исключением гадолиния) – максимум намагниченности при температуре Нееля 

(фазовый переход второго рода ПМ-АФМ) и резкое увеличение намагниченности при 

понижении температуры, связанное с образованием ФМ упорядочения, –  позволяют 

применить соотношения для определения критических температур [192].  Результаты 

представлены в Таблице 2. 
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Таблица 2. Теоретические значения трикритических температур тяжелых РЗМ. 

Металл 
Температура 

Нееля, ТN, K 

Парамагнитная 

температура Кюри, 

ΘP, K [30,214,225] 

Трикритическая 

температура, 

Ттрикр, K 

Tb 229 239, ⊥ с  236 

Dy 179 164, ⊥ с 168 

Ho 130 88, ⊥ с 100 

Er 86 62, ‖ c 68 

Tm 56.5 41, ‖ c 45 

 

В случае РЗМ, критической температурой называется такая температура, в которой 

исчезает разница между ПМ и ФМ упорядочением, то есть линия фазового перехода 

первого рода превращается в линию фазового перехода второго рода. По определению 

величина 
𝑑𝐻крит

𝑑𝑇
= 0 при 𝑇 = 𝑇трикр. Для существования трикритической температуры 

необходимо одновременное существование трех фаз, при этом условие равенства нулю 

производной критического параметра по температуре выполняется не всегда (типичный 

пример – тройная точка воды). Многообразие магнитных фазовых переходов в тяжелых 

РЗМ не исключает существования трикритических точек на фазовых диаграммах. Более 

того,  в литературе найден случай сравнения экспериментальных и теоретических значений 

трикритической температуры для диспрозия [104].  Указано, что полученное авторами 

теоретическое значение 168.4 K ниже экспериментального 172 K, полученного в той же 

работе, однако несколько выше 165 К, полученного в работе [335] на образцах худшего 

качества. При этом, в работе [104] экспериментальное значение трикритической 

температуры определяется косвенно, по виду фазовых границ на магнитной фазовой 

диаграмме. Точность такого метода недостаточна, поэтому для экспериментального 

определения значений трикритических температура необходимо явное обнаружение трех 

фаз с физически различимой фазовой границей. Теоретическое значение трикритической 

точки тербия не соответствует определению трикритической точки, так как при 

температуре 236 К в тербии наблюдается либо переход из ФМ в ПМ фазу, либо полностью 

парамагнитное состояние. Можно заметить, что в остальных рассматриваемых металлах 

трикритическая точка с большей вероятностью будет находиться в области спирального 

АФМ упорядочения или на ее границе с другими фазами. Так как в тербии эта область 

является самой узкой в ряду тяжелых РЗМ, экспериментальное обнаружение 

трикритической точки в тербии представляет особенный интерес и сложность. 

Переход ПМ-АФМ в тяжелых РЗМ обладает чертами фазового перехода как первого, 

так и второго рода. В рамках модели молекулярного поля может быть получено следующее 
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соотношение для температуры перехода из парамагнитного в антиферромагнитное 

состояние [242]: 

 𝑘𝑇𝑁 =
2 

3
𝒥(𝑞 𝑚)𝐽(𝐽 + 1) =

2 

3
𝒿(𝑞 𝑚)(𝑔𝐽 − 1)2𝐽(𝐽 + 1) 

(35) 

Эта формула справедлива для любых антиферромагнитных структур. Если 

предположить, что элементарный обмен 𝒿(𝑞 𝑚) постоянен для всего ряда тяжелых РЗМ, то 

можно сделать вывод о линейном изменении температуры Нееля 𝑇𝑁 в зависимости от 

функции де Жана [17], равной 𝐺 = (𝑔𝑗 − 1)
2
𝐽(𝐽 + 1) - среднее значение проекции спина на 

полный механический момент. Однако в силу ограничений модели молекулярного поля 

лучшее совпадение с экспериментальными данными наблюдается для соотношения 

𝑇𝑁~G2/3 [336]. В настоящей работе это соотношение было экспериментально проверено для 

высокочистых монокристаллов тяжелых РЗМ (Рисунок 25). Данная зависимость была 

впервые предложена в работе [337], но проверена только в случае сплавов [336,338–340].  

 

Рисунок 25. Зависимость температуры Нееля тяжелых РЗМ от функции де Жана. 

Можно заключить, что в монокристаллах тяжелых РЗМ существует однозначная 

функциональная зависимость между температурой перехода АФМ-ПМ и функцией де 

Жана. Данный факт объясняется характером температурной зависимости угла поворота 

спинов (угол между магнитными моментами соседних магнитных слоев) в спиральной 
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антиферромагнитной структуре от функции де Жана. Величина угла поворота слабо 

зависит от температуры при малых значениях функции, с увеличением G изменение 

становится более заметным, при определенном значении угол поворота резко уменьшается 

до нуля при некоторой конечной температуре.  

Многообразие и сложность магнитных фазовых переходов в тяжелых РЗМ требуют 

создания единой теории смешанных магнитных фазовых переходов, по аналогии с 

моделями Бина-Родбела и Киттеля для фазовых переходов первого [341–343] и теорией 

Ландау [109] – для фазовых переходов второго рода. В случае РЗМ с учетом каскада 

фазовых переходов, который наблюдается в большинстве рассматриваемых металлов, 

вероятно, не вполне корректно говорить о конкретной температуре фазового перехода, а 

скорее об области фазовой трансформации материала в зависимости от магнитного поля.  

Влияние химических примесей на магнитотепловые свойства тяжелых РЗМ (на 

примере Tb, Dy, Ho) 

До Второй мировой войны исследователями было изучено незначительное 

количество РЗМ, доступных в виде чистых металлов [344–346] (данные работы заложили 

основу для систематического изучения магнитных свойств РЗМ). Развитие методик 

ионного обмена и экстракции из растворов, а также техники выделения металлов из руд 

[347] позволили получить такое количество чистого металла, которое было необходимо для 

обеспечения современного на тот момент уровня развития науки о РЗМ. При этом в те же 

годы впервые была поднята проблема влияния чистоты на физические свойства металлов 

[348–350], но, как правило, рассмотрение ограничивалось влиянием кислорода на свойства 

гадолиния из-за существования оксида в области низких температур [351–354]. 

Экспериментальное изучение критического поведения поликристаллического 

диспрозия (RRR=14) [355,356] обнаружило существенное различие (~ 1 К) между 

значениями температуры Нееля, определенными тремя различными методами: измерение 

теплоемкости, магнитной восприимчивости и электросопротивления. Тогда же было 

высказано предположение, что такое расхождение может быть связано с неодинаковым по 

отношению к разным свойствам влиянию примесей, то есть, чем сильнее данное свойство 

связано с решеткой кристалла, его фононным спектром, тем значительнее это свойство 

будет зависеть от количества примеси. Справедливость предположения об избирательном 

влиянии примесей подтверждена исследованиями на монокристаллах [357–361]. Влияние 

примесей на ядерные свойства тяжелых РЗМ (гадолиния, тербия, гольмия  изучались с 

помощью ядерно-магнитного резонанса [362–365] и с помощью методики IBPAD (in-beam 

time-differential perturbed angular distribution) [366–368]. В обоих последних случаях 
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определялась величина сверхтонких магнитных полей и ядерных квадрупольных 

взаимодействий без обсуждения влияние примесей на макроскопические магнитотепловые 

свойства тяжелых РЗМ. 

Методы получения высокочистых металлов на протяжении последних десятилетий 

постоянно совершенствовались, при этом в настоящее время данные вопросы в физике 

лантаноидов практически не изучаются. Дело в том, что весьма ограниченное число 

лабораторий могут себе позволить чрезвычайно дорогостоящие и длительные 

экспериментальные исследования высокочистых монокристаллов РЗМ. Центр подготовки 

материалов (лаборатория Эймса) имеет данные о химическое чистоте всех 

изготавливаемых образцов РЗМ, но в настоящее время это только поликристаллические 

образцы. Последние высокочистые монокристаллические образцы были приготовлены в 

конце 1990-х гг., и поиск информации об их химической чистоте сейчас весьма 

затруднителен. При оценке степени химической чистоты «старых» образцов можно с 

большой уверенностью сказать, что она, по крайней мере, сравнима с чистотой вновь 

производимых поликристаллических образцов (99.5÷99.9 масс. %). Также для косвенной 

оценки чистоты ранее активно применялся метод измерения отношения значений 

сопротивления образца при различных температурах 
𝜌300 К

𝜌4.2 К
  (RRR) [369–371], однако в 

настоящее время его применение, несмотря на относительную простоту, не встречается 

[372]. Существование локальных структурных изменений зависит от количества примесей 

и дефектов в образце, о чем упоминалось в ряде теоретических работ [265,373,374]. При 

этом влияние примесей должно, в первую очередь, изучаться экспериментально [27].  

Последней на сегодняшний день работой, в которой рассматривается влияние 

примесей в тяжелых РЗМ, является работа [27]. При этом строгое теоретическое объяснение 

влияния химической чистоты на свойства РЗМ в ней отсутствует. Приводятся частные 

примеры изменения намагниченности гадолиния [375,376] в зависимости от содержания 

кислорода, а также увеличения «магнитной чувствительности» к внешнему магнитному 

полю на примере изменения теплоемкости эрбия в зависимости от чистоты образцов [288]. 

Вместе с тем, делается важное наблюдение относительно важности учета примесей в 

атомных, не весовых процентах. Атомная масса тяжелых РЗМ, как правило, гораздо больше 

атомной массы основных примесей, поэтому представление химической чистоты в 

единицах весовых процентов неизбежно завышает ее величину. Таким образом, в 

идеальном случае важно учитывать конкретное число атомов примеси, что открывает 
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перспективу для использования современных методов математического моделирования и 

численного расчета при решении данной задачи, что и было сделано в настоящей работе. 

Для расчёта плотности состояний (DOS) с учетом примесных атомов по методу, 

описанному в работе авторов [25], были выбраны тербий, диспрозий и гольмий, так как они 

ранее были тщательно изучены в работах автора [А17–А21,104], и имеется достоверная 

информация относительно химической чистоты использованных образцов. Использовалась 

элементарная ячейка из 128 атомов: 1 примесный атом на 127 атомов металла, таким 

образом, доля примеси достигала 0.8 ат. %. Такое соотношение примесных и опорных 

атомов, как правило, встречается на практике (максимальный уровень любой примеси в 

самых «грязных» образцах РЗМ в настоящее время не превышает 1 %, в наиболее «чистых» 

образцах – не более 0.1÷0.2 %), при этом расчёты суперячейки, состоящей из порядка 1000 

атомов редкоземельных элементов и 1 примесного (для обеспечения доли примеси в 

десятые процента) требуют оперативной памяти порядка 1000 ГБ и существенных 

массивно-параллельных вычислений, которые занимают огромное количество машинного 

времени (около двух лет). Кроме того, примеси могут располагаться в межузлиях (примеси 

внедрения) и в позициях атомов (примеси замещения). Это, в общем случае, зависит от 

размера примесного атома. Для точного определения положения примесного атома 

необходимо рассматривать фазовую диаграмму состояния «РЗМ-примесь». Образование 

широких областей твердых растворов (кроме РЗМ-РЗМ) крайне редко. Растворимость 

большинства (когда возможно образование твердого раствора без изменения структуры) 

металлов в РЗМ менее 0.1 %. Далее примесь выходит из твердого раствора в виде 

соединения с другой структурой (эвтектика или соединение), что влияет на магнитные 

свойства и теплоемкость. В настоящей работе используется модель, согласно которой 

примесные атомы располагаются только в узлах кристаллической решетки, и 

кристаллическая структура при этом не изменяется (остается ГПУ). По этой причине 

проведенные в настоящей работе расчеты следует рассматривать в качестве модельных, 

которые показывают основные тренды изменения электронных свойств РЗМ в случае 

присутствия в металле той или иной примеси.  В качестве примеси в каждом металле были 

выбраны наиболее часто встречающиеся примесные элементы: газовая примесь (кислород), 

примесь 3d элемента (железо) и редкоземельная примесь. 

  Вычисление DOS проводилось в четыре этапа. Сперва определялись параметры 

кристаллической решётки 𝑎 и 𝑐 и положения атомов. Затем вычислялась самосогласованная 

плотность заряда с небольшим числом точек в k-решётке, далее проводились 

несамосогласованные вычисления с использованием уже фиксированной 
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самосогласованной плотности заряда с последующим расчётом DOS. Для достижения 

приемлемой точности оказалось достаточным использовать  k-решетку 8×8×8 для 

самосогласованных вычислений и 10×10×12 — для несамосогласованных. 

Псевдопотенциалы и параметры обрезания кинетической энергии для волновых функций и 

для плотности заряда были выбраны из библиотеки стандартных твердотельных 

псевдопотенциалов (SSSP) [377,378]. В виду того, что SSSP для РЗМ являются скалярными, 

при вычислениях не учитывается спин-орбитальное взаимодействие. В связи с этим 

рассчитанные в настоящей работе магнитные моменты Tb, Ho, Dy (5.9, 3.7, 4.7 𝜇𝐵) 

оказываются меньше ранее опубликованных теоретических и экспериментальных значений 

[225,260]. При этом, аналогичный расчет для Gd (спин-орбитальное взаимодействие в Gd 

отсутствует) дает значение магнитного момента атома равным 7.4 𝜇𝐵, что абсолютно точно 

соответствует ранее опубликованным теоретическим и экспериментальным значениям. 

Таким образом, разработка полностью релятивистских псевдопотенциалов для РЗМ 

является важной теоретической задачей из-за значительного влияния спин-орбитального 

взаимодействия на магнитные свойства РЗМ. 

Анализ электронных свойств редкоземельных материалов с примесями является 

важным для первоочередного рассмотрения, так как электронная структура во многом 

определяет макроскопические свойства проводящих материалов. Для всех плотностей 

электронных конфигураций чистых 4f элементов характерно наличие расщепленной на две 

узкие части 4f зоны (Рисунок 26). Одна из них полностью заполнена и лежит гораздо ниже 

уровня Ферми, а другая – не заполнена. Сильное электрон-электронное взаимодействие 

между 4f электронами приводит к локализации магнитных моментов и частичной спиновой 

поляризации. Этот результат был известен ранее и описан в работе [379].  

Добавление примеси в кристаллическую решетку РЗМ приводит к неизбежной 

трансформации вида плотности электронных состояний и сдвигу положения энергии 

Ферми. Так как электроны в 4f зоне довольно узко локализованы по энергии, то небольшой 

сдвиг положения энергии Ферми приводит к резкой смене значения плотности электронных 

состояний на уровне энергии Ферми. Ожидается, что такое существенное изменение 

электронной структуры обуславливает изменение физических макроскопических свойств 

материала, которые определяются плотностью электронных состояний на уровне энергии 

Ферми.  
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Таким образом, в настоящей работе для тербия, диспрозия и гольмия с примесными 

атомами были определены положения уровня энергии Ферми, спиновые поляризации и 

плотности электронных состояний на уровне энергии Ферми (Таблица 3).  

Таблица 3. Рассчитанные параметры электронных конфигураций тербия, диспрозия и 

гольмия: чистых металлов и металлов с примесными атомами 

Металл n n Ef, эВ P g(EF), E 

Tb 190.6 190.9 3.18 0.001 438 

Tb+O 189.6 195.3 3.14 0.015 225 

Tb+Fe 189.0 197.1 3.16 0.021 328 

Tb+Gd 192.1 189.9 3.18 0.006 437 

Ho 199.9 181.1 2.91 0.049 337 

Ho+O 186.5 200.3 2.91 0.036 210 

Ho+Fe 182.4 207.2 2.90 0.064 227 

Ho+Dy 179.9 198.6 2.91 0.049 383.5 

Dy 205.5 180.7 3.04 0.064 336.5 

Dy+O 199.3 184.3 3.04 0.039 254.9 

Dy+Fe 182.1 206 3.07 0.061 223.3 

Dy+Er 179.2 207.7 3.04 0.074 345.6 

 

Рассчитанные значения DOS для тербия представлены на Рисунке 26  

 

Рисунок 26. Плотности состояний (DOS) металлического Tb и тербия с примесными 

атомами кислорода, железа, гадолиния. Отрицательные значения DOS соответствуют 

спину «вниз», положительные – «вверх». 
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Общий вид DOS при замещении одного атома металла примесным существенно не 

изменяется. Варьируется только положение уровня энергии Ферми, и соответствующая 

плотность электронных состояний на нем. Этим можно объяснить тот факт, что 

экспериментальные результаты сопротивления для РЗМ различной чистоты могут 

существенно отличаться [355,361]. Также наблюдается небольшое увеличение спиновой 

поляризации при добавлении примеси, так как происходит увеличение s-p-d зон. Однако, 

данное увеличение поляризации мало, так как вклад электронов из 4f зоны более 

существенен. Добавление примеси другого редкоземельного элемента – гадолиния 

практически не влияет на электронную структуру вещества. 

Рассчитанные значения DOS для гольмия представлены на Рисунке 27. 

 

Рисунок 27. Плотности состояний (DOS) металлического Ho и гольмия с примесными 

атомами кислорода, железа и диспрозия. Отрицательные значения DOS соответствуют 

спину «вниз», положительные – «вверх». 

Для гольмия, как и для тербия, наблюдается небольшое изменение уровня энергии Ферми 

и плотности электронных состояний на нем. Добавление примеси железа приводит к 

увеличению спиновой поляризации за счет увеличения d зоны. В качестве примесного 

атома рассматривается атом другого редкоземельного элемента – диспрозий. Электронные 

свойства системы с диспрозием незначительно отличаются от чистого вещества. 

Рассчитанные значения DOS для диспрозия представлены на Рисунке 28 
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Рисунок 28. Плотности состояний (DOS) металлического Dy и диспрозия с примесными 

атомами кислорода, железа и эрбия. Отрицательные значения DOS соответствуют 

спину «вниз», положительные – «вверх». 

Спиновая поляризация системы незначительно увеличивается при добавлении атома 

из 3d группы (в данном случае это атом железа). Это может быть связано с гибридизацией 

f-d зоны, которая приводит к переориентации спинов из 3d зоны. В остальных случаях 

наличие примесных атомов влияет на вид распределения электронной плотности 

практически также, как и в уже рассмотренных случаях.  

Добавление примеси также искажает кристаллическую гексагональную решетку 

РЗМ, о чем свидетельствует изменение средних параметров решетки, а и с, рассчитанных 

теоретически (Таблица 4). Термин «средние» употреблен в том смысле, что в настоящей 

работе элементарной ячейкой считается суперячейка, состоящая из 128, она же является 

минимальной симметрией. Поэтому редкоземельный металл в настоящей работе 

рассматривается состоящим из таких суперячеек, соответственно, собственно и параметры 

кристаллической решетки рассчитываются для суперячейки. В связи с этим об истинных 

параметрах кристаллической решетки типа ГПУ корректно говорить только в случае 

чистого металла, в случае же добавления примеси полученное расчетное значение 

параметров суперячейки делится на четыре, в результате получается «среднее» значение 

параметра кристаллической решетки ГПУ с учетом примеси. 
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Таблица 4. Средние параметры кристаллической решетки, а и с, в зависимости от типа 

примесного атома (Å) 

 a c  a c  a c 

Dy 3.613 5.758 Ho 3.591 5.691 Tb 3.577 5.868 

Dy+O 3.590 5.763 Ho+O 3.596 5.644 Tb+O 3.650 5.626 

Dy+Fe 3.576 5.754 Ho+Fe 3.568 5.715 Tb+Fe 3.582 5.843 

Dy+Er 3.612 5.756 Ho+Dy 3.591 5.692 Tb+Gd 3.578 5.869 

 

Наблюдается хорошее совпадение параметров решетки ГПУ для чистых металлов с 

экспериментальными данными, которые составляют (для параметра а) 3.601, 3.590 и 3.577 

для тербия, диспрозия и гольмия, соответственно [30,225]. Некоторое завышение 

теоретических значений связано с неучетом спин-орбитального взаимодействия в модели. 

В связи с отсутствием возможности моделирования примесного атома в определенном 

месте кристаллической решетки, трудно установить однозначное направление искажения 

решетки (сжатие/растяжение), при этом оно наблюдается во всех случаях и не превышает 

1-2 %.   

Таким образом, расчеты из первых принципов показывают, что добавление примеси 

смещает уровень энергии Ферми, что приводит к изменению плотности электронных 

состояний на уровне энергии Ферми и, соответственно, изменяется значение спиновой 

поляризации. Уменьшение плотности электронных состояний при добавлении кислорода 

или железа согласуется с экспериментальным фактом того, что сопротивление чистых 

материалов меньше, чем материалов с примесями. Отдельно стоит отметить вклад примеси 

атома из 3d группы, которая увеличивают спиновую поляризацию системы. Примесь 

редкоземельного металла незначительно влияет на электронную структуру образца, что 

связано с неучетом спин-орбитального взаимодействия в используемых для расчетов 

скалярных псевдопотенциалах, и является явным ограничением используемой для расчетов 

модели, за исключением примеси гадолиния, в котором спин-орбитальное взаимодействие 

равно нулю. 

Самыми чистыми на сегодняшний день образцами тяжелых РЗМ считаются 

изготовленные в ходе работ [380,381] эрбий с чистотой 99.97 ат.% (99.996 вес.%) и 

гадолиний – 99.94 ат.%. 

Важно также обратить внимание на различные методы изготовления тяжелых РЗМ 

разных подгрупп, которые также оказывают влияние на преимущественное наличие тех или 

иных примесей в рассматриваемых металлах. Как правило, образцы РЗМ вырезаются из 
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монокристалла, выращенного по методу, получившему в литературе название «Ames 

method» [347], согласно которому приготовление высокочистого РЗМ начинается с 

приготовления чистого оксида. Так как большинство катионных примесей, которые 

присутствуют в оксиде, неизбежно попадут в конечный металлический образец, критически 

важно обеспечить максимальную чистоту исходного оксида. Исключение составляют 

летучие примеси, которые испаряются при последующей вакуумной плавке РЗМ, 

например, щелочи и щелочноземельные металлы. Далее осуществляется процедура 

металлотермического восстановления фтористых соединений РЗМ. Данный этап 

подразделяется на три разновидности в зависимости от приготавливаемого РЗМ. В случае 

изготовления монокристаллов гадолиния и тербия используется метод для так называемой 

второй группы РЗМ, а именно, Y, Gd, Tb, Lu, то есть, для металлов, обладающих 

сравнительно невысокими температурами плавлениями, но высокими температурами 

кипения. Соответственно, в тербии в качестве примеси чаще может встречаться гадолиний 

и наоборот. В свою очередь, диспрозий и гольмий относится к так называемой третьей 

группе редкоземельных металлов, в которую еще входят Sc, Er и Tm. Температуры 

плавления металлов третьей группы находятся приблизительно в том же диапазоне, что и 

соответствующие температуры для металлов второй группы, однако значения давления 

паров у них существенно выше. Таким образом, очистка металлов третьей группы 

выпариванием значительно проще. Внедренные примеси, такие как N, C, O, которые 

образуют стабильные соединения, остаются, когда металлы сублимируются при низкой 

скорости сублимации (например, для гольмия 2.1 г/ч). Поэтому, в металлах третьей группы, 

и в частности, в гольмии не уделяется такое большое внимание удалению кислорода из 

фторида и предотвращению его внедрения в металл, так как кислород и другие примеси, 

равно как и танталовая примесь, удаляются из металла на этапе сублимации. В связи с этим 

другие РЗМ, которые в качестве примеси могут встречаться в диспрозии и гольмии, также 

несколько отличаются от случая тербия и гадолиния. Кроме того, метод получения РЗМ из 

высокочистых оксидов был недавно предложен китайскими исследователями [382,383]. 

Кроме теоретических расчетов, в настоящей работе сделана первая попытка 

систематического описания влияния химических примесей на макроскопические 

магнитотепловые свойства тяжелых РЗМ, а именно, высокочистых тербия, диспрозия и 

гольмия, сведения о химической чистоте которых известны достоверно [19,20,104]. На 

Рисунке 29 представлены полевые зависимости намагниченности для образцов различной 

чистоты. 
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Рисунок 29. Полевые зависимости намагниченности монокристаллических образцов (а) 

тербия, (б) диспрозия и (в) гольмия. Сравнение данных, полученных в настоящей работе и 

предыдущих работах автора [А17–А20], проводится с данными, взятыми из литературы: 

тербий [384], диспрозий [104,208], гольмий [385]. 

Общим трендом является увеличение значения намагниченности насыщения 

«грязных» образцов при одинаковой температуре над соответствующими значениями 

«чистых» образцов в области ферромагнитного и, частично, антиферромагнитного 

упорядочения. Также наблюдается смещение фазового перехода ФМ-АФМ в сторону более 

низких температур, и более резкий характер данного перехода для «грязных» образцов. 

Данное обстоятельство, вероятно, связано с наличием значительного количества  примесей, 

обладающих магнитным упорядочением, в «грязных» образцах (другие тяжелые 

примесные РЗМ: Er, Y, Gd, Dy в образцах тербия (до 1000 ppm), Ho в образцах диспрозия 

(до 2000 ppm) [для сравнения: в современных высокочистых монокристаллических 

образцах примесный уровень всех остальных лантаноидов (относительно референсного 

металла) составляет 10-20 ppm]; железо в количестве до 2000 ppm [для сравнения: в 
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современных высокочистых монокристаллических образцах примесный уровень железа не 

превышает 30 ppm]). Уровень газовых примесей, которые вносят основной вклад в 

изменение химического состава тяжелых РЗМ, в «чистых» и «грязных» образцах 

практически одинаков (например, кислород в тербии – 1900 ppm для обоих образцов; азот 

– 180 ppm в «чистом» [19] и 200 ppm в «грязном» [384]). На примере диспрозия (Рисунок 

29) продемонстрировано, что поле насыщения для образцов с различным содержанием 

примеси различно. Такое поведение может быть объяснено зависимостью константы 

магнитокристаллической анизотропии от примесного искажения решетки. Добавление 

примесного атома в кристаллическую решетку редкоземельного металла приводит к 

локальному разупорядочению решетки и нарушению ее симметрии.  

Дополнительный анализ температурных зависимостей намагниченности от чистоты 

(Рисунок 30) позволяет предложить механизм влияния магнитных примесей (РЗМ) на 

намагниченность. 

  

Рисунок 30. Температурные зависимости намагниченности монокристаллических 

образцов (а) диспрозия и (б) гольмия. Сравнение данных, полученных в работах автора 

[А17,А18,А20,104], проводится с данными, взятыми из литературы: диспрозий [208], 

гольмий [385]. 

Магнитная примесь в тяжелых РЗМ, в роли которой, как правило, выступают другие 

4f элементы (их содержание максимально относительно других примесных элементов в 

«грязных» образцах) становится локальным примесным центром ферромагнитного 

упорядочения (аналогично центру кристаллизации или кипения). Данное предположение 

физически обосновано, так как переход при температуре Кюри в РЗМ всегда является 

фазовым переходом первого рода. При увеличении магнитного поля и температуры фазовое 

состояние всех тяжелых РЗМ вначале претерпевает фазовый переход первого рода (при 
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температуре Кюри), а затем – второго (часто смешанного) рода (при температуре Нееля) 

[25]. Соответственно, в каждом случае существует определенная вероятность 

существования локального центра нуклеации, из которого начинается фазовый переход. 

При этом, магнитный момент примесного центра может превышать магнитный момент 

атома референсного металла (например, магнитный момент примесного гольмия  в образце 

диспрозия больше атомного магнитного момента в диспрозии [208,386]), соответственно, 

магнитный момент примеси более восприимчив к действию внешнего магнитного поля 

даже в случае относительно слабых магнитных полей, и поэтому ФМ упорядочение в самом 

примесном центре наступает быстрее, чем в основном объеме референсного «чистого» 

металла, с учетом незначительного значения концентрации примеси (~ 1-2 примесных 

атома/1000 референсных атомов в реальных образцах). Магнитные моменты примеси 

обменно связаны с магнитными моментами базового металла. Дополнительное (к обмену 

между магнитными моментами «чистого» металла) взаимодействие способствует более 

быстрому установлению ФМ упорядочения во всем объеме образца в заданном диапазоне 

магнитных и полей и температур, что экспериментально проявляется в более высоких 

значениях намагниченности в области слабых полей и меньших температурах фазовых 

переходов в «грязных» образцах по сравнению с «чистыми». Тенденция к смещению 

перехода в сторону более низких температур сохраняется и в области АФМ упорядочения 

референсного металла: фазовые переходы в «грязных» образцах наступают при меньших 

температурах, чем в «чистых». На вставках к Рисунку 30 показаны зависимости 

температуры Нееля обоих образцов от величины внешнего магнитного поля: в обоих 

случаях (диспрозий и гольмий) значение температуры Нееля «грязного» образца ниже 

значения для «чистого». Альтернативный механизм, который способен объяснить данный 

факт, заключается в том, что примесный атом деформирует кристаллическую решетку, за 

счет чего параметры решетки соседних слоев рассогласуются, тем самым переход может 

полностью подавляться, или температура фазового перехода может уменьшаться, что и 

наблюдается на эксперименте в объемных образцах и тонких пленках РЗМ [387,388].  

Дополнительной особенностью в области температуры Нееля является то, что 

намагниченность «чистых» образцов практически совпадает по величине со значениями 

намагниченности «грязных». Дополнительный магнитный момент атома/атомов примеси 

претерпевает упорядочение уже в относительно слабых полях, и дальнейшее увеличение 

поля не может изменить его величину и направление, поэтому вклад примесного 

магнитного момента остается постоянным и уже практически не влияет на общую 

намагниченность в области высоких полей. Примесные атомы обычно неравномерно 

распределены по объему образца, что связано с особенностями метода изготовления 
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монокристаллов РЗМ [389]. Неравномерное распределение примесей в кристаллитах при 

испарении металла и осаждении на медный водоохлаждаемый конденсатор обусловлено 

самим процессом дистилляции. Сначала осуществляется дегазация металла, при которой 

испаряются легколетучие примеси (натрий и т.д.), при этом первые порции дистиллята и 

начало кристаллитов (прилегающих к медному конденсатору) загрязнены этими 

металлами. Далее происходит испарение примесей в соответствии с их давлением паров. 

Тугоплавкие металлы и оксиды R-О и R-O2 остаются в остатке. Таким образом, примесные 

кластеры (места наибольшей концентрации примеси в образце) других РЗМ сами 

претерпевают каскад фазовых переходов ФМ-АФМ-ПМ [25], поэтому не исключено, что к 

моменту перехода АФМ-ПМ при температуре Нееля, магнитное состояние примеси 

представляет собой антиферромагнетик или парамагнетик, который не вносит 

существенного вклада в общее значение намагниченности. Учитывая монотонное 

снижение значений температур Кюри и Нееля в ряду от гадолиния до тулия, данное 

предположение справедливо. Например, в рассматриваемом «грязном» образце диспрозия 

основными РЗМ примесями являются гольмий и эрбий [208], температуры фазовых 

переходов в которых существенно ниже аналогичных температур диспрозия [25]. И 

наоборот, примесь диспрозия в «грязном» образце гольмия [385], содержание которой 

составляет 0.04 вес. %, так влияет на положение температуры Нееля, что ее значения для 

«чистого» и «грязного» образцов практически совпадают (Рисунок 30): кластерная примесь 

диспрозия претерпевает фазовый переход АФМ-ПМ  при 179 К, что на 48 К больше, чем 

температура Нееля в гольмии. В случае, если в качестве основной примеси выступает 

гадолиний (ферромагнитно упорядочен вплоть до комнатных температур), его вклад в 

намагниченность основного металла остается неизменным независимо от величины 

магнитного поля согласно предложенному выше механизму.  

Таким образом, основное влияние на магнитные свойства тяжелых РЗМ оказывают 

примеси других 4f элементов, влияние которых особенно заметно в относительно низких 

полях, в области ФМ упорядочения референсного металла; оно нивелируется в АФМ 

области и в ПМ области совсем исчезает. 

Предложенный механизм влияния примесей посредством образования локального 

примесного центра как точки начала фазового перехода также подтверждается при анализе 

поведения теплоемкости тербия, диспрозия и гольмия в зависимости от чистоты образцов. 

Важно подчеркнуть, что исследования теплоемкости монокристаллов РЗМ чрезвычайно 

редки (в настоящей работе найдены все статьи, в которых изучается теплоемкость тербия, 

диспрозия и гольмия и есть хоть какая-то информация о химической чистоте образцов). 
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Рисунок 31. Температурные зависимости теплоемкости монокристаллических образцов 

(а) тербия, (б) диспрозия и (в) гольмия. Сравнение данных, полученных в настоящей работе 

и предыдущих работах автора [А17–А21], проводится с данными, взятыми из 

литературы: Tb – [213], Dy – [104.263,357], Ho – [210,284] 

Так, во всех «грязных» образцах переход ФМ-АФМ наступает раньше, чем в 

«чистых», температуры Нееля обоих типов образцов практически совпадают, за 

исключением поликристаллических образцов, в которых переход АФМ-ПМ также 

наступает раньше. Это связано с чрезвычайно плохой степенью очистки 

поликристаллических образцов в 1950-е гг. (другие сведения в литературе отсутствуют). 

Диспрозий двойной дистилляции [357] имел значение RRR 210, при этом образец 

представлял собой друзу (состояние из сросшихся кристаллов). В связи с этим вопрос его 

монокристалличности спорный. Также важно отметить практически полное подавление 

аномалии, связанной с фазовым переходом ФМ-АФМ при температуре Кюри в «грязных» 

образцах. Спиральная АФМ структура является длиннопериодической, которая занимает 



 

101 

 

несколько плоскостей кристаллической решетки. Примесный центр как бы «запирает» 

распространение спирали (препятствует повороту спина в очередной плоскости), 

ограничивая рост АФМ структуры. С этим же обстоятельством связано полное отсутствие 

других аномалий в «грязных» образцах на температурных зависимостях теплоемкости, 

которые проявляются при измерениях в ненулевом магнитном поле и ассоциируются с 

возникновением структур типа спинового проскальзывания. Энергия таких структур мало 

отличается от энергии спиральной АФМ структуры (фактически они являются 

искаженными спиралями): примесный центр также препятствует «естественной» 

ориентации спинов в структуре типа спин-слип. Соответственно, обнаружение 

промежуточных метастабильных фаз в «грязных» образцах фактически невозможно. 

Данный эффект нивелируется в районе температуры Нееля, где величина пиков 

теплоемкости примерно одинакова. 

Кроме полной теплоемкости, в настоящей работе рассмотрены магнитные вклады в 

теплоемкость тербия, диспрозия и гольмия (Рисунок 32).  

 

Рисунок 32. Температурные зависимости магнитной части теплоемкости 

монокристаллических образцов тербия, диспрозия и гольмия 

Данная часть теплоемкости является наиболее чувствительной к изменению 

химического состава изучаемых металлов, особенно, при наличии достаточного количества 
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магнитных примесей. Из полной теплоемкости по данным работ [19,20,104] был выделен 

магнитный вклад в теплоемкость 𝐶𝑀(𝑇, 𝐻) с использованием следующей процедуры. В 

нашей модели решеточная и электронная теплоемкости не зависят от величины магнитного 

поля, и их значения считаются одинаковыми для всех редкоземельных металлов, включая 

парамагнитные лантан и лютеций. Таким образом, значения теплоемкости для La и Lu (в 

теплоемкости этих металлов нет магнитного вклада), были получены экспериментально. 

Сумма электронной и решеточной теплоемкостей гадолиния вычисляется согласно 

пропорциональному распределению экспериментальных значений теплоемкостей La и Lu 

в соответствии с соотношением  𝐶𝐿(𝐺𝑑) + 𝐶𝑒𝑙(𝐺𝑑) = 0.5𝐶𝑝(𝐿𝑎) + 0.5𝐶𝑝(𝐿𝑢), где 𝐶𝑝 - 

экспериментальные значения теплоемкости немагнитных РЗМ. Коэффициенты 

соответствуют тому факту, что гадолиний находится ровно в середине ряда РЗМ. Так, 

например, для тербия данное эмпирическое правило модифицируется к виду 𝐶𝐿(𝑇𝑏) +

𝐶𝑒𝑙(𝑇𝑏) = 6/14𝐶𝑝(𝐿𝑎) + 8/14(𝐿𝑢), и так далее. Затем рассчитанный вклад вычитался из 

экспериментальных значений полной теплоемкости. 

Магнитная теплоемкость в настоящей работе анализируется в рамках теории 

возникновения энергетической щели ∆ в спектрах спиновых волн, существующей в 

ферромагнитных материалах с кристаллической решеткой типа ГПУ и магнитной 

анизотропией между вертикальной осью структуры ГПУ и базисной плоскостью [390]. 

Энергетическая щель – минимум энергии, необходимой для возбуждения спиновой волны 

(в случае РЗМ, спиральной АФМ структуры); ее появление обусловлено необходимостью 

совершения работы против сил магнитной анизотропии (между базисной плоскостью и 

вертикальной осью) для поворота спина при переходе от одной плоскости кристалла к 

другой в рамках формирования длиннопериодической (как правило, спиральной) 

структуры в РЗМ, поэтому ∆~√𝐾2𝐾6. Основываясь на этой теории, в работах [391,392] было 

получено общее соотношение для магнитной части теплоемкости в области низких 

температур: С𝑀 = 𝐴𝑇3/2𝑒𝑥𝑝(−∆/𝑘𝐵𝑇). Оно было экспериментально проверено для всех 

тяжелых РЗМ в работе 1966 г. [264], при этом сами авторы указывают, что «наилучшие из 

подогнанных выражений оказываются часто сомнительными, и требуется выполнить 

большую работу, прежде чем уверенно считать, что результаты наблюдения и 

интерпретация магнитных вкладов сделаны точно». Такая работа была позднее выполнена 

только для монокристаллического тербия [393] путем анализа различных 

экспериментальных данных о магнитной теплоемкости при низких температурах, 

доступных в то время. Важно отметить, что авторы работы [393] указывают на то, что 

именно наличие примесей (в доступных на тот момент образцах РЗМ) исключает точное 
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определение различных вкладов в теплоемкость, что влечет за собой неверное определение 

параметров, в частности, величины энергетической щели. 

В связи с этим в настоящей работе была проведена аппроксимация 

экспоненциальной зависимостью всех доступных на сегодняшний день данных магнитной 

теплоемкости монокристаллического диспрозия в области низких температур (Рисунок 33), 

в том числе, полученных на высокочистом монокристалле [18,104], а также 

проанализированы вклады в магнитную теплоемкость гольмия и тербия. 

 

Рисунок 33. Аппроксимация экспоненциальной зависимостью данных магнитной 

теплоемкости диспрозия в области низких температур. Экспериментальные данные 

взяты из работ [104,264,357] 

Аппроксимация данных позволила определить значения энергетической щели для 

образцов диспрозия различной чистоты (Таблица 5). 
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Таблица 5. Вид наблюдаемой температурной зависимости магнитной части теплоемкости 

образцов диспрозия различной химической чистоты  

Вид температурной 

зависимости 

Интервал 

аппроксимации, 

К 

Чистота, вес. 

% 

Энергетическая 

щель в спектре 

спиновых волн, К 

Содержание 

кислорода, 

вес. % 

Источник 

данных 

С𝑀 = 107𝑇3/2𝑒𝑥𝑝(−31/𝑇) 9-20 99.47 31 0.092 [264] 

С𝑀 = 95𝑇3/2𝑒𝑥𝑝(−43/𝑇) 9-30 99.98 43 0.060 [18,104] 

С𝑀 = 80𝑇3/2𝑒𝑥𝑝(−49/𝑇) 7-30 99.996 49 0.010 [357] 

 

Наблюдается обратная зависимость между концентрацией парамагнитной примеси 

(кислорода) и величиной энергетической щели в спектре спиновых волн. В 

рассматриваемом температурном диапазоне (только для которого справедлива 

экспоненциальная аппроксимация магнитной части теплоемкости) оксид диспрозия 

оказывает существенное влияние на величину магнитокристаллической анизотропии. 

Величина анизотропии напрямую связана со значением кристаллического поля (через 

параметры кристаллического поля): дополнительный вклад от оксида составляет ~ kT [264] 

и, очевидно, он зависит от количества образовавшегося оксида, которое находится в прямой 

зависимости от концентрации примеси кислорода. По этой же причине полученные данные 

позволяют сделать косвенный вывод об экспериментально наблюдаемом искажении 

кристаллической решетки при добавлении примеси (в силу изменения параметров 

кристаллического поля в зависимости от количества примеси). 

Аномалии теплоемкости другого типа, также связанные с присутствием оксида и 

описанные ранее в литературе, наблюдались в гадолинии [264,350]: теплоемкость вначале 

убывает до ~ 4 К, чего не наблюдается в диспрозии. Появление аномалий было объяснено 

в работе [352]: оно  связано с присутствием фаз оксида гадолиния, который претерпевает 

фазовый переход в области сверхнизких температур (около 3 К) и, таким образом, 

уменьшение теплоемкости оксида влияет на уменьшение общего значения теплоемкости в 

области сверхнизких температур. При этом такое поведение характерно для образцов 

гадолиния со значительным содержанием кислорода в качестве примеси (0.2 вес. % [264]) 

Аналогичное поведение теплоемкости наблюдалось ранее и в поликристаллическом 

гольмии [394,395] с содержанием кислорода 0.21 вес. %. При этом, согласно вычислениям 

энтропии, выполненным в работе [395], оксиды гольмия не оказывают влияния на 

поведение теплоемкости в области низких температур (важно заметить, что образцы, 

использованные в работах [394,395] были вырезаны из одного куска гольмия). В настоящей 

работе аналогичное поведение теплоемкости (при температуре ниже 4 К магнитная часть 
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теплоемкости также убывает) наблюдалось и в монокристаллическом образце, содержание 

кислорода в котором незначительно – 0.02 ат. % [20]. Такое поведение находится в согласии 

с литературными данными при Т < 4 K (Таблица 6).  

Таблица 6. Сравнение экспериментальных данных теплоемкости гольмия, полученных в 

настоящей работе, в низкотемпературной области и данных из работы [394]. 

Данные настоящей работы Данные из работы [394] (Таблица III) 

T (K) C (Дж/моль K) T (K) C (Дж/моль K) 

1.625 1.56309 1.481 1.5809 

2.058 0.97329 2.1117 0.915 

3.811 0.40637 3.8353 0.460 

 

В работе [394] для теплоемкости гольмия в области низких температур вводится 

следующая эмпирическая зависимость от температуры:  

С𝑝(
мДж

моль
К) = 2.26𝑇3 + 10𝑇 + 𝐶ядер, где 𝐶ядер – ядерная теплоемкость. Расчет ядерной 

теплоемкости по данным для монокристалла (Таблица 6) показывает,  что в области 

температур ниже 2.5 К ядерная теплоемкость составляет 95-99 % от общего значения 

теплоемкости, и этот вклад резко уменьшается при увеличении температуры (около 50 % 

при 4 К). Таким образом, уменьшение теплоемкости от стартовой температуры (~1.5-1.6 K) 

до ~ 5 K в гольмии, вероятно, происходит вследствие большого значения ядерной 

теплоемкости при температурах ниже 2.5 K. Аналогичная ситуация наблюдается и в 

монокристаллическом тербии. Влияние примеси в данном случае (в отличие от диспрозия) 

не наблюдается, как для «грязных», так и для «чистых» образцов.   

При этом ядерная теплоемкость является чрезвычайно чувствительной к 

присутствию примесных атомов. По этой причине (учет ядерных взаимодействий) также 

целесообразно использовать эффект Мессбауэра для изучения влияния примесей [326,327]. 

Данные исследования были проведены на очень ограниченном наборе РЗМ и примесных 

центров, фактически в качестве примеси всегда выступало только олово. Возобновление 

подобных исследований для достижения целей работы весьма целесообразно. 

Результаты анализа влияния примесей на магнитотепловые свойств РЗМ 

суммируются в виде магнитных фазовых диаграмм металлов, построенных как по данным 

настоящей работы, так и взятых из литературы (Рисунок 34). 
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Рисунок 34. Сравнение магнитных фазовых диаграмм монокристаллов (а) тербия [19,396–

399], (б) диспрозия [104,269,273.299] и (в) гольмия [20,282,400] в зависимости от 

химической чистоты образцов. 

Можно отметить смещение температур фазовых переходов в область более низких 

температур для «грязных» образцов (в случае преобладания магнитных примесей), что 

облегчает формирование магнитного упорядочения с большим значением момента 

(например, ФМ) в области низких полей. Вместе с тем наблюдается увеличение значения 

критических полей фазового перехода (в случае преобладания немагнитных примесей), что 

затрудняет или расширяет область фазовой трансформации между антиферромагнитными 

(АФМ) и метастабильными магнитными структурами (веер, веер со структурой геликоида). 

Примесь препятствует образованию «классической» АФМ спирали, искажая и даже 

разрушая ее. Таким образом, эволюция фазового перехода в «грязных» образцах 

изменяется. Примесь в данном случае является точкой пиннинга, и, соответственно, 

большее значение внешнего магнитного поля необходимо для изменения начального 

состояния. В целом, в более «чистых» образцах наблюдается большее многообразие 

спиновых структур по сравнению с «грязными» образцами. 
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В зависимости от их химической чистоты также наблюдаются аллотропные 

модификации РЗМ [401,402], при этом в работе [27] подчеркивается, что новые фазы могут 

формироваться исключительно за счет влияния примесей, фактически являясь «откликом» 

на внешнее магнитное поле со стороны атома примеси или их соединений, а не самого 

изучаемого материала [403,404].  

Другим типом дефектов, которые влияют на свойства тяжелых РЗМ, является 

появление дислокаций, связанных с деформацией образцов. Известно, что при своем 

движении в кристаллической решетке дислокация преодолевает различного рода 

энергетические барьеры. Торможение осуществляют либо элементарные возбуждения в 

объеме кристалла (например, фононы), либо потенциальный рельеф самой решетки – 

барьеры Пайерлса-Набарро [405–408]. К аналогичному эффекту может приводить и 

наличие других дефектов решетки – например, вакансий, примесных и межузельных 

атомов. Строгая оценка относительного влияния потенциального рельефа решетки и 

силовых полей точечных дефектов на подвижность дислокаций в различных 

кристаллических структурах в настоящее время отсутствует. Для детального изучения 

требуется проведение экспериментов на сжатие/растяжение одних и тех же высокочистых 

образцов РЗМ.  

Проведенный в настоящей работе анализ влияния примесей на свойства тяжелых 

РЗМ, несомненно, требует уточнения, хотя и закладывает возможные траектории будущих 

исследований. При этом впервые проанализирован весь массив экспериментальных данных 

на монокристаллических образцах тербия, диспрозия и гольмия, в которых есть хотя бы 

малейшее указание на степень химической чистоты используемых материалов. В 

большинстве работ, посвященных тяжелым РЗМ, данная информация отсутствует.   Именно 

поэтому в настоящей работе сравниваются результаты, полученные на образцах с 

различной степенью химической чистоты, времени и методов изготовления, свойства 

которых были измерены на различном экспериментальном оборудовании. Данные 

обстоятельства, несомненно, также влияют на разницу в свойствах. Для точного 

количественного анализа влияния химических примесей на свойства тяжелых РЗМ 

необходим унифицированный подход, в рамках которого важно сравнивать свойства как 

высокочистых, так и искусственно легированных примесными атомами образцов, 

вырезанных из одного и того же монокристалла. При этом, очевидно, что измерения тех 

или иных свойств должны осуществляться дважды или трижды в одинаковых 

экспериментальных условиях. Улучшение чистоты металлов должно позволить в будущем 

проводить более точные эксперименты, при этом будущие работы, по всей вероятности, 
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внесут меньший вклад в знания человечества об РЗМ и понимание их свойств, чем работы 

последних 80 лет.  

Основные результаты Главы 2: 

Проведено комплексное теоретико-экспериментальное рассмотрение 

магнитотепловых свойств тяжелых редкоземельных металлов с уточнением их магнитных 

фазовых диаграмм.  

В рамках модели среднего поля выявлен ряд общих закономерностей магнитного 

упорядочения в тяжелых РЗМ: в низких полях гексагональная анизотропия ориентирует 

спины в ферромагнитной структуре; при незначительном повышении поля образуется 

устойчивая антиферромагнитная геликоидальная фаза, существующая до температуры 

Нееля. При дальнейшем увеличении магнитного поля образуется или веерная, или сразу 

ФМ структура. Согласно расчетным данным веерная и ферромагнитная фазы энергетически 

совпадают (веерная фаза близка к насыщению), для анализа необходимо привлечение 

экспериментальных данных. При этом веер с геликоидальной структурой, наоборот, лучше 

определяется по расчетным данным, так как в этом магнитном состоянии большинство 

моментов ведут себя в соответствии с моделью деформированного геликоида, что трудно 

определить по экспериментальным результатам. Учет в модели анизотропии в базисной 

плоскости и магнитоупругих эффектов приводит к модификации спирали, образованию 

«пучков» спинов (фазы типа спин-слип) вблизи определенных направлений. Число 

разновидностей подобных конфигураций спинов может быть чрезвычайно большим. 

В работе впервые в совокупности анализируются последние опубликованные к 

настоящему времени экспериментальные магнитные фазовые диаграммы металлов от 

гадолиния до тулия, четыре из которых получены автором. Анализ закономерностей 

магнитного упорядочения подтверждает предположения разработанной теоретической 

модели. 

Показано, что для всех элементов должна существовать теоретическая точка (точка 

сосуществования трех магнитных фаз), экспериментальное обнаружение которой остается 

за рамками настоящей работы и требует отдельного изучения. При этом теоретическое 

значение трикритической температуры монотонно убывает от тербия до тулия. Впервые 

показана линейная зависимость температуры Нееля высокочистых объемных тяжелых РЗМ 

от функции де Жана G2/3. Во всех тяжелых редкоземельных металлах наблюдается общая, 

спровоцированная внешним магнитным полем, немонотонная реакция максимума 

магнитной теплоемкости с минимумом зависимости смещения температуры максимума 

при некоторой величине критического поля, различной для каждого элемента.  
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Наличие примесей химических элементов в тяжелых РЗМ затрудняет перестройку 

магнитной структуры, что приводит к понижению температур магнитных фазовых 

переходов и увеличению значений критических полей. Влияние примесей объясняет 

наличие локальных спиновых дефектов (структуры типа спинового проскальзывания) и 

многообразие магнитных «аллотропных» модификаций тяжелых РЗМ. За счет примесей 

плотность состояний на уровне Ферми становится ненулевой.  

Проведенные исследования закладывают основу универсального подхода к 

рассмотрению свойств целого класса магнитных материалов – тяжелых редкоземельных 

металлов. При этом наука о редкоземельном магнетизме все еще стоит на пороге понимания 

того, как взаимодействие различных групп электронов приводит к многообразным 

магнитным структурам и наблюдаемым спектрам возбуждений. Цель создания 

полноценной микроскопический теории магнетизма лантаноидов – в достижении 

максимально возможного понимания магнитных структур, магнитных свойств, 

выраженных в терминах электронных структур f- и s-электронов, а также их 

взаимодействий друг с другом и кристаллической решеткой. 

Как следует из изложенного, РЗМ претерпевают многочисленные фазовые переходы 

как первого, так и второго рода. В настоящей главе рассмотрены особенности 

магнитотепловых свойств металлов, в основном, вблизи температуры Нееля (при фазовом 

переходе второго рода). Переходы первого рода (температура Кюри) в РЗМ (за 

исключением гадолиния и тербия) происходят в области низких температур (требуется 

охлаждение ниже температуры жидкого азота), поэтому изучение аномалий 

магнитотепловых свойств вблизи температуры Кюри экспериментально затруднительно,  а 

зачастую невозможно. Вместе с тем, особенности поведения намагниченности, МКЭ и 

других магнитотепловых свойств при фазовых переходах первого рода отличаются от 

соответствующих зависимостей в области ФП второго рода, поэтому для их изучения был 

выбран «модельный» сплав железо-родий с одним-единственным фазовым переходом 

первого рода, который происходит в области околокомнатных температур. Более того, в 

данном сплаве дополнительно наблюдается гигантская величина МКЭ. Исследованию 

данного сплава посвящена Глава 3 настоящей работы. 
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Глава 3: Магнитные и магнитотепловые свойства бинарных сплавов железо-

родий: механизмы фазового перехода АФМ-ФМ и влияние стехиометрического 

состава и температурной обработки 

Общие представление о сплавах семейства FeRh: обзор литературы 

Внимание ученых к сплавам семейства FeRh обусловлено, в основном, двумя 

причинами: во-первых, окончательно не объяснена природа магнитного фазового перехода 

первого рода АФМ-ФМ, во-вторых, сплавы на основе FeRh являются перспективными с 

точки зрения практического применения в силу того, что в них наблюдается гигантская 

величина МКЭ. Фазовый переход в сплавах на основе железо-родий, в том числе, 

легированных другими металлами, происходит в области температур, близких к комнатным 

(+7 ÷ +60°С). Именно возможность их использования в этой «удобной» области температур 

(нет необходимости получения сверхнизких температур или сильного нагрева) 

обуславливает их возможность их применения в технологии магнитной записи [409]. 

Основным недостатком, некоторым образом ограничивающим применение материала, 

является высокая рыночная стоимость родия. В то же время вопрос стоимости не играет 

большой роли в высокотехнологичной медицине, где сплавы железо-родий могут 

применяться в технологии контролируемого высвобождения лекарств из имплантируемых 

устройств [72,410–412]). В последние годы интерес научного сообщества к сплавам на 

основе FeRh существенно вырос [413–419]. Последней на сегодняшний день работой, в 

которой систематизированы все имеющиеся к настоящему моменту сведения о сплавах на 

основе железо-родий, является обзорная работа с участием автора [А55]. 

В системе FeRh присутствуют следующие равновесные фазы, показанные на 

фазовой диаграмме (Рисунок 35) [420]: 

- жидкая фаза (область L на фазовой диаграмме), которая сохраняется при 

температурах выше 1550°C; 

- ПМ фаза с ГЦК решеткой (область гамма на фазовой диаграмме); 

- высокотемпературная ПМ фаза с ОЦК решеткой (область  на фазовой диаграмме), 

которая стабильна в узком диапазоне содержания Rh (до 3 ат.%) в области температур 1394–

1538°C; 

- низкотемпературная ФМ фаза с ОЦК решеткой (область  на фазовой диаграмме); 

- химически упорядоченная ФМ фаза с кристаллической структурой B2 типа CsCl 

(область α’ на фазовой диаграмме); 
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- химически упорядоченная АФМ фаза с кристаллической структурой B2 типа CsCl, 

которая образуется из фазы ’ при фазовом переходе ФМ–АФМ при охлаждении (область 

” на фазовой диаграмме). 

Следует отметить, что в настоящей работе фаза α’ обозначается как ФМ фаза, фаза 

α” – как АФМ фаза. 

 

Рисунок 35. Фазовая диаграмма системы Fe–Rh [420]. 

В работах [421,422] впервые экспериментально показан фазовый переход первого 

рода АФМ-ФМ в сплаве Fe50Rh50. Этот переход происходит при температуре Tпер~320 K и 

сопровождается увеличением объема примерно на 1% [122,423,424]. В работе [425] на 

основе расчетов из первых принципов получено увеличение объема ячейки на 2.4 %. 

Фазовый переход проявляет температурный гистерезис и температурную область 

сосуществования фаз  АФМ и ФМ [426]. Рентгенографические исследования показали, что 

переход АФМ—ФМ является изоструктурным [427]. Сплав Fe50Rh50 имеет 

кристаллическую структуру типа CsCl [422,427]: каждый атом Rh расположен в центре 

куба, на восьми вершинах которого находятся атомы Fe. Из нейтронографических 

исследований и Мессбауэровской спектроскопии известно, что в ФМ фазе наблюдается 

коллинеарное упорядочение магнитных моментов атомов Fe (3.2 μB/атом) и Rh (0.9 μB/атом) 

[428,429]. При более низкой температуре (ниже 320 К) наблюдается АФМ структура, в 

которой атомы Fe образуют две магнитные подрешетки с противоположными 

направлениями магнитных моментов [430]. Магнитные моменты атомов Fe в АФМ фазе 

составляют 3.3 μB [431], атомы Rh имеют нулевые значения магнитного момента [432,433]. 
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При температуре Кюри TC = 675 К сплавы FeRh испытывают фазовый переход второго рода 

в парамагнитную (ПМ) фазу. 

В области фазового перехода первого рода сплавы Fe1-xRhx (0.46 < x < 0.52) 

проявляют различные функциональные свойства, такие как гигантская магнитострикция 

(величина объемной магнитострикции ω = 8.2×10-3) [113], гигантское 

магнитосопротивление ΔR/R ~ 50% [114].  

Первые результаты, связанные с изучением изменения магнитной части энтропии 

при фазовом переходе первого рода в сплаве FeRh, а также в сплавах FeRh, допированных 

Pd, Pt и Ir, выполнены в работах [115,423]. Был отмечен большой вклад изменения 

магнитной части энтропии (около 10 Дж/К кг) в изменение полной энтропии (около 14 Дж/К 

кг) при переходе. Первые прямые измерения МКЭ в этих материалах были выполнены на 

Физическом факультете МГУ им. М. В. Ломоносова [45,46,434,435] на образцах сплава 

Fe49Rh51. Образцы, полученные в индукционной печи, отжигали в вакууме в течение 72 

часов при температуре 1300 К. После отжига образцы закаливали от температуры 1300 К 

до 278 К. Затем прямым методом измеряли индуцированный полем МКЭ. В отожженных 

образцах адиабатическое изменение температуры в поле 1.95 Тл составило 3.8 К, в 

закалённом образце – 12.9 К. При дальнейших исследованиях были также 

зарегистрированы значительные величины изменения магнитной части энтропии (13-20 

Дж/кг-1 K-1) и адиабатического изменения температуры (7÷12.9 К) во внешнем магнитном 

поле 2 Tл, в том числе в работах с участием автора [46,А53,76,436]. При этом FeRh до 

настоящего времени удерживает рекорд измеренного экспериментального значения 

адиабатического изменения температуры по сравнению с любым другим 

магнитокалорическим материалом [А55,437].  

На сегодняшний день известно небольшое число материалов, испытывающих 

температурный фазовый переход АФМ–ФМ, из которых только в химически 

упорядоченном FeRh он происходит при температуре, близкой к комнатной [438], что 

делает материалы на основе сплавов FeRh перспективными для использования в магнитном 

охлаждении. Впервые данная идея была закреплена в авторском свидетельстве [439]. Суть 

изобретения состояла в том, что рабочее тело магнитной холодильной машины было 

выполнено из закаленного сплава следующих составов: Fe32-38Rh68-62. Применение таких 

составов позволило увеличить значение МКЭ в области комнатных температур. 

Организация циклов работы магнитного холодильника на основе фазового перехода 

первого рода АФМ–ФМ обсуждается в работах [440,441]. Однако высокая стоимость родия 

предполагает поиск других применений сплава FeRh в других областях, где стоимость не 
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столь важна. Одним из хороших примеров являются медицинские приложения [410,442]. 

Данным применениям частично посвящена Глава 5 настоящей работы. 

Значительные магнитотепловые свойства в сплавах семейства железо-родий 

наблюдаются вблизи фазового перехода первого рода АМФ-ФМ. Установление причины 

перехода – одна из основных задач при изучении этих сплавов. Киттель предположил, что 

увеличение параметра кристаллической решетки при переходе АФМ-ФМ связано с 

инверсией знака обменной энергии при определенном значении этого параметра [343]. 

Модель Киттеля предполагает строгую зависимость обменного интеграла от параметра 

решетки и, соответственно, теплового расширения и давления, при этом данная модель не 

могла объяснить сильное изменение энтропии при переходе в FeRh. В теории, 

предложенной в работе [443], предполагается, что обменный интеграл не имеет строгой 

зависимости от параметра решетки и остается постоянным вплоть до температуры Кюри. 

Авторы отмечают, что данная модель позволяет получить значение изменения энтропии, а 

также изменение критического поля с температурой.  

Вместе с тем расчеты, основанные на первых принципах, показывают наличие 

существенных изменений, происходящих в электронной структуре при переходе [444–451]. 

Феноменологическое объяснение АФМ–ФМ перехода в сплавах FeRh с точки зрения 

увеличения плотности состояний в результате гигантского объемного расширения 

представлено в работе [452]. Авторы пересмотрели соотношение между плотностью 

состояний на уровне Ферми и знаком косвенного взаимодействия. В результате показано, 

что ФМ состоянию соответствует высокая плотность состояний на уровне Ферми.  Расчеты 

подтверждаются экспериментальными исследованиями [415,417,453,454]. Более того, в 

работах [124,455,456] высказываются предположения о том, что причиной резкого АФМ–

ФМ перехода является изменение электронной части энтропии, которое происходит 

вследствие изменения плотности состояний на поверхности Ферми из-за изменений в 

зонной структуре при переходе. Аналитическое выражение для изменения энтропии при 

переходе, полученное в работе [457] для коррелированных металлических 

ферромагнетиков, показывает сильную зависимость от электронной структуры. Такие 

эффекты, как гигантское магнитосопротивление, изменение электронной части 

теплоемкости при переходе АФМ–ФМ, связаны с особенностями зонной структуры сплава, 

поэтому исследование электронных свойств сплавов FeRh важно для выяснения физики 

магнитного перехода. В работе [458] методом Корринги–Кона–Ростокера рассчитаны 

зонная структура и плотность состояний. Зонный спектр FeRh состоит из двух 

гибридизированных систем d-зон. Нижняя система d-зон заполнена полностью, в то время 



 

115 

 

как более высокие d-зоны атомов заполнены чуть более, чем наполовину. Несмотря на 

сильную гибридизацию между d-состояниями Fe и Rh, более низкая система d-зон состоит 

в основном из состояний электронов Rh, в то время как более высокие d-зоны связаны с 

локализованными состояниями Fe.  

Вместе с тем, в работе [430] на основе теоретических рассмотрений из первых 

принципов делается вывод о том, что причиной перехода в FeRh является существование 

двух магнитных состояний атомов Rh, связанных с конкурирующими ферромагнитным Fe–

Rh и антиферромагнитным Fe–Fe обменными взаимодействиями. Согласно модели Бина-

Родбелла [341,342] величина обмена зависит от межатомных расстояний, что может 

создавать условия для возникновения фазового перехода первого рода. В работе [459] на 

основе разработанной модели зонной структуры АФМ Fe50Rh50 изучено влияние 

замещающих примесей на электронные и магнитные свойства. Установлено, что примеси 

Fe, замещающие Rh, приводят к возмущениям, распространяющимся по крайней мере на 

ближайших соседей примеси. Магнитный момент атома железа увеличивается при этом до 

3.5 µB. Такое замещение приводит к зарождению ФМ областей в АФМ матрице, и может 

быть движущей силой перехода АФМ–ФМ в сплавах FeRh. Замещение атомов Fe 

примесями Rh приводит к менее выраженному и более локализованному эффекту. Влияние 

изолированных примесей Fe на электронную структуру и магнитные свойства кубической 

АФМ ячейки FeRh исследовано также в работе [460]. Предложен возможный механизм 

перехода от АФМ в ФМ состояние, вызванный увеличением концентрации Fe.  

Теоретические рассмотрения магнитных свойств из первых принципов [448] 

показывают, что очень слабые изменения стехиометрического состава FeRh оказывают 

сильное влияние на фазовый переход. В частности, рассматривалось наличие небольшой 

доли (до 2 процентов) замещений атомов Rh атомами Fe в сплаве и атомов железа атомами 

родия, которое наблюдается в реальных материалах. Переход в FeRh проявляется в 

результате тонкого баланса конкурирующих электронных взаимодействий, которые 

нарушаются при малейших изменениях в составе. Например, авторы отмечают, что 

замещение всего 2% атомов Rh атомами Fe приводит к изменению температуры перехода 

на 200 К. В работе также приведены результаты расчетов изотермического изменения 

энтропии |∆S| = 21.1 Дж/К кг в поле 2 Тл при переходе АФМ–ФМ и отмечен большой 

электронный вклад около 40% в эту величину. 

В ряде работ [413,461–466] переход АФМ–ФМ в сплавах железо-родий 

индуцируется резким пикосекундным нагревом фемтосекундным лазерным импульсом. 

Сверхбыстрые измерения показывают, каким образом атомы в сплаве FeRh 
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взаимодействуют в течение времени, сравнимого с характерными временами обменного 

взаимодействия (10–100 фс) [467]. В результате исследований получено, что магнитный 

переход АФМ–ФМ в пленке FeRh происходит значительно быстрее, чем структурный. 

Таким образом, авторами делается важное заключение о том, что изменение магнитных 

свойств при фазовом переходе в FeRh не связано с изменением постоянной решетки. 

Полученные результаты могут свидетельствовать о прямой передаче энергии от спиновых 

возбуждений к спиновым и орбитальным моментам электронной системы при фазовом 

переходе. Следовательно, фазовый переход АФМ–ФМ может быть обусловлен 

электронной подсистемой [464]. Однако, в работе [413] сделано заключение о том, что 

магнитный и структурный переходы идут одновременно. Таким образом, даже проведение 

сверхбыстрых измерений с применением фемтосекундных лазеров не дает определенного 

ответа о причинах, вызывающих фазовый переход в сплавах FeRh. 

Таким образом, в литературе существует несколько конкурирующих объяснений 

взаимосвязи изменений в кристаллографической, электронной и магнитной структурах 

сплавов FeRh. Одновременное исследование изменений в магнитной и кристаллической 

подсистемах является технически сложной задачей, что приводит к возникновению 

противоречивых данных о механизмах, вызывающих фазовый переход в FeRh. В одних 

работах предполагается, что структурные изменения приводят к изменениям в магнитной 

системе [416,465], в других работах отмечено, что изменения в магнитной структуре 

происходят по времени до изменений в кристаллической решетке [430,446,461,462,468]. 

Теоретическая модель 

В настоящей работе предложена теоретическая модель, которая объясняет механизм 

фазового перехода первого рода АФМ-ФМ в сплавах железо-родий. В основе рассмотрения 

– обменно-стрикционная модель (ОСМ) Бина-Родбелла [341], согласно которой  причиной 

фазового перехода первого рода является сильное изменение обменных взаимодействий и 

упругой энергии при изменении параметра кристаллической решетки.  

Благодаря большим значениям магнитострикционных эффектов, а также 

зависимости температур Нееля (фазового перехода АФМ-ФМ) и Кюри от давления в 

сплавах FeRh [115,122], в настоящей работе удалось разработать ОСМ ферромагнетика (на 

примере сплава железо-родий) с учетом параметров экспериментальной зависимости 

температуры Кюри от объема кристаллической ячейки [469–472]. При разработке модели 

частично использовались ранее полученные теоретические результаты [473–475]. 

В модели рассматривается эквиатомный сплав Fe50Rh50, также предполагается, что 

магнитный момент атомов родия в АФМ фазе равен нулю, что находится в согласии с 
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большинством экспериментальных данных [432,433,476] и теоретических расчетов 

[451,477], поэтому магнитный порядок АФМ фазы формируется атомами железа.  

Свободная энергия АФМ фазы может быть записана в виде: 

𝐹 =
1

2
𝑛𝒥11𝑠

2𝜎1
2 +

1

2
𝑛𝒥22𝑠

2𝜎2
2 + 𝑛𝒥12𝜎1𝜎2(𝑒1 ∙ 𝑒2)𝑠

2 − 𝑛𝑘𝑇(𝑙𝑛 𝑍(𝑦1) + 𝑙𝑛 𝑍(𝑦2))

+
1

2
𝐵𝜔2 + 𝑃𝜔 + 𝑁𝑘𝑇 (𝑙𝑛(1 − 𝑒−𝛩 𝑇⁄ ) − 𝐷 (

𝛩

𝑇
)) 

(36) 

В уравнении (36) первые четыре члена являются вкладами магнитных (обменных) 

взаимодействий в приближении молекулярного поля [473,478], члены 5 и 6 – вкладами 

объемных упругих деформаций при наличии всестороннего сжатия [473,474]. Последний 

член – фононный вклад в приближении Дебая-Грюнайзена. Кроме того, этот член 

учитывает тепловое расширение решетки через зависимость температуры Дебая от объема 

[474]. В модели предполагается, что только обменный интеграл между подрешетками 𝒥12 

зависит от объема. 

Также в уравнении (36): 

 𝑦1 = (
𝑠

𝑘𝑇
) [2𝜇𝐵(𝑒1 ⋅ 𝐻) + 𝒥11𝑠𝜎1 + 𝒥12(𝑒1 ⋅ 𝑒2)𝑠𝜎2],  

 𝑦2 = (
𝑠

𝑘𝑇
) [2𝜇𝐵(𝑒2 ⋅ 𝐻) + 𝒥22𝑠𝜎2 + 𝒥12(𝑒1 ⋅ 𝑒2)𝑠𝜎1], 

𝑍(𝑦) =
𝑠𝑖𝑛 ℎ[(1+(2𝑠)−1)𝑦]

𝑠𝑖𝑛 ℎ[((2𝑠)−1)𝑦]
, 𝒥11 = 𝒥22 = 𝒥11

0 , 𝒥12 = 𝒥12
0 + 𝛾𝜔, 𝛩 = 𝛩0 − 𝛤𝜔, 𝜔 =

𝛥𝑉

𝑉
, 

где y1, y2 – отношение энергии магнитного момента атома типа 1 или 2 (железа и 

родия, соответственно) в эффективном (молекулярном) поле от окружающих атомов, 

воздействующем на этот атом, к тепловой энергии, kT, s – спин магнитного иона, H – 

внешнее магнитное поле, e – единичные векторы направления намагниченности 

подрешеток антиферромагнетика, σ1 и σ2 – приведенная намагниченность подрешеток 

антиферромагнетика, 𝒥11> 0 и 𝒥12 <0 – внутриподрешеточный и межподрешеточный 

обменные интегралы антиферромагнетика, соответственно, Θ – температура Дебая, B – 

модуль всестороннего сжатия, P – давление,  (гамма) и Γ – константы магнитоупругого 

взаимодействия и Грюнайзена, соответственно,  – относительное изменение объема V, D 

( / T) – функция Дебая, n – число атомов на единицу объема в одной подрешетке 

антиферромагнетика (половина атомов железа на единицу объема сплава FeRh), N –  общее 

число атомов в единице объема сплава (N = 4n). 
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Из условия минимума свободной энергии (которой соответствует положение 

устойчивого равновесия системы) согласно соотношению (36) можно получить уравнения 

равновесного состояния для намагниченности и относительного изменения объема . Если 

H = 0, (𝑒1 ⋅ 𝑒2) = −1, σ1 = σ2 = σ, y1 = y2 = y, эти уравнения имеют следующий вид: 

𝜎 = 𝐵𝑠(𝑦) (37) 

𝜔𝐴𝐹 = −𝑛𝑠2𝜎2𝛾𝐵−1 + 3
𝑁𝑘𝑇

𝛩
𝛤𝐷 (

𝛩

𝑇
)𝐵−1 − 𝑃𝐵−1, 

(38) 

где Bs(y) – функция Бриллюэна для спина s, N – общее число атомов на единицу 

объема сплава. 

Таким образом, полная намагниченность подрешеток 𝑀1 = −𝑀2 = 2𝜇𝐵𝑠𝜎𝑛, 𝑦 =

[
3𝑘𝑇𝑁

0𝑠𝜎

𝑠+1
− 𝑠2𝜎𝛾𝜔] /𝑘𝑇, где 𝑇𝑁

0 = 𝑠(𝑠 + 1)(𝒥11
0 − 𝒥12

0 )/3𝑘 – температура Нееля без учета 

магнитоупругого взаимодействия. 

Первый член в уравнении (38) (при гамма  0) – отрицательная спонтанная объемная 

магнитострикция. Второй член – тепловое расширение. Нулевое значение  соответствует 

парамагнитной фазе ( = 0) при T = 0 и P = 0.  

Из условия минимума свободной энергии с учетом уравнений (37) - (38) можно 

получить следующие соотношения для магнитной части энтропии в АФМ фазе: 

SАФМ =
1

2
Nk(ln Z(y) − σy), (39) 

и энтропии решетки (фононов):  

Sф = −Nk(3 ln(1 − e−
Θ

T) − 4D), (40) 

В настоящей работе для расчета магнитных свойств сплава FeRh используются 

уравнения (37) - (40). 

Для расчета свойства ФМ фазы сплав FeRh рассматривается в виде двух подрешеток 

атомов: Rh с приведенной намагниченностью Rh и Fe с приведенной намагниченностью 

Fe с магнитными моментами Fe (спин sFe = 3/2) и Rh (спин sRh = 1/2).  

Свободная энергия ФМ фазы имеет вид: 

F =
1

2
N1𝒥11

f sRh
2 σRh

2 +
1

2
N2𝒥22

f sFe
2 σFe

2 + N1𝒥12
f σRhσFesRhsFe − N1kT(ln Z(y3) +

ln Z(y4)) +
1

2
Bω2 + Pω + NkT (3 ln(1 − e−Θ T⁄ ) − D(

Θ

T
)) − N1g𝜇𝐵sRhH −

N2g𝜇𝐵sFeH, 

(41) 
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где 𝒥11
f = 𝒥110 + γ11ω, 𝒥22

f = 𝒥220 + γ22ω, 𝒥12
f = 𝒥120 + γ12ω, Θ = Θ0 − Γω, y3 =

(
sFe

kT
) [g𝜇𝐵H + 𝒥11

f sRhσRh + 𝒥12
f sFeσFe], y4 = (

sFe

kT
) [g𝜇𝐵H + 𝒥22

f sFeσFe + 𝒥21
f sRhσRh], 

𝒥𝑖𝑗
𝑓

 – обменные интегралы между атомом типа i (где i = 1 – Fe, i = 2 – Rh) и всех 

атомов типа j (где j = 1 – это Rh, j = 2 – это Fe) в ФМ фазе. N1 и N2 – число атомов на единицу 

объема для подрешеток Rh и Fe, соответственно (N1 = N2 = N/2). Из условия минимума 

свободной энергии согласно соотношению (36) можно получить уравнения равновесного 

состояния для намагниченности и относительного изменения объема : 

σRh = BsRh
(y3),      σFe = BsFe

(y4), (42) 

ωФМ =
1

2
(N1γ11sRh

2 σRh
2 + N2γ22sFe

2 σFe
2 + 2N1γ12σRhσFesRhsFe)B

−1 +

3
NkT

Θ
ΓD(

Θ

T
) B−1 − PB−1, 

(43) 

Из равновесного значения термодинамического потенциала с учетом уравнений 

(42),(43)  можно получить следующее соотношение для магнитной части энтропии в ФМ 

фазе: 

SФМ =
1

2
Nk[(ln Z(y3) − σRhy3) + (ln Z(y4) − σFey4)], (44) 

Энтропия ФМ фазы сплава FeRh также зависит от энтропии решетки, описываемой 

в уравнении (40). Однако численные значения SФМ из уравнения (40) будут отличаться для 

АФМ и ФМ фаз, так как эти фазы имеют различные зависимости  (T) и  (T). 

Расчет магнитотепловых свойств с применением модели  

С помощью уравнений (36) - (44) в настоящей работе проведены численные расчеты 

следующих свойств сплава FeRh для АФМ и ФМ фаз: зависимости приведенной 

намагниченности подрешетки атомов железа в АФМ фазе  (T), зависимости Rh (T) и Fe 

(T) для ФМ фазы, температурные зависимости относительного изменения объема  и 

магнитной части энтропии, зависимости температуры фазового перехода АФМ-ФМ от 

давления. В расчетах использованы следующие значения параметров:  а ≈ 310-8см, N = 2/а3 

= 7.41022 см-3, В = 21012 эрг / см3, 0 = 400 К (температура фазового перехода АФМ-ФМ), 

 = 800 К, s = 3/2, в АФМ фазе: 𝒥11
0 = 2.35 × 10−14 эрг, 𝒥12

0 = −2.98 × 10−14 эрг, 𝛾 =

1 × 10−12 эрг, в ФМ фазе: 𝒥110 = 7 × 10−14 эрг, 𝒥220 = 3 × 10−14 эрг, 𝒥120 = 10.3 × 10−14 

эрг, 𝛾11 = 1 × 10−12 эрг, 𝛾12 = 0.4 × 10−12 эрг, 𝛾22 = 0.1 × 10−12 эрг, 𝐵 = 2 × 1012 дин/см2 

[451,476,477,479]. В качестве температуры фазового перехода АФМ-ФМ в модели выбрано 

среднее значение (400 К) между экспериментальным (365-385 К [52]) и теоретическим 

значением. Температура перехода АФМ-ФМ в сплавах железо-родий чрезвычайно 
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чувствительна к составу сплава и наличию дефектов [53,418]. Значения температуры в 

реальных сплавах оказываются ниже, чем показывают теоретические расчеты для 

идеальных составов. В работе [418] теоретически показано, что в идеальной бездефектной 

структуре эквиатомного, полностью B2-упорядоченного сплава FeRh температура перехода 

АФМ-ФМ составляет 495 К. Если дополнительно учесть эффект «антисайтовых» дефектов 

железа, составляющий 2%, значение температуры перехода снижается до 415 К. 𝒥11
0  и 𝒥12

0  - 

обменные интегралы 𝒥11 и 𝒥12 в АФМ фазе при нулевом значении относительного 

изменения объема . Константа магнитоупругого взаимодействия определяет зависимость 

обменного интеграла 𝒥12 в АФМ фазе от объема. Константы 11, 12 и 22 определяют 

зависимость обменных интегралов 𝒥11
f  , 𝒥12

f  и 𝒥22
f  от объема, соответственно.  

Результат решения уравнений (37) и (42) показан на Рисунке 36.  

 

Рисунок 36. Температурная зависимость приведенной намагниченности. 1 – приведенная 

намагниченность в АФМ фазе (Т); 2 – приведенная намагниченность подрешетки атомов 

железа Fe(Т) в ФМ фазе; 3 – приведенная намагниченность подрешетки атомов родия 

Rh(Т). 

Температура фазового перехода АФМ-ФМ была найдена из условия  (ТN) = 0, ее 

значение составляет 405 К для эквиатомного сплава FeRh, а ТС – из условия равенства Rh 

(ТС) = Fe (ТС) = 0. Значение оказалось равным 670 K.  
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На Рисунке 37 приведены результаты расчета температурной зависимости 

намагниченности подрешетки атомов железа в АФМ фазе (𝑀1 = −𝑀2 = 2𝜇𝑠𝐹𝑒𝜎
𝑁

4
) и полной 

намагниченности в ФМ фазе (𝑀 = 2𝜇𝑠𝑅ℎ𝜎𝑅ℎ
𝑁

2
+ 2𝜇𝑠𝐹𝑒𝜎𝐹𝑒

𝑁

2
). Результат расчета хорошо 

согласуется с экспериментальными данными из литературы (рисунок 1 из работы [122] для 

случая магнитного поля 14.5 кЭ). Расчет намагниченности в настоящей работе выполняется 

в нулевом магнитном поле. При таком расчете учитывается спонтанная намагниченность 

образца, так как в предлагаемой теоретической модели предполагается, что образец 

является однодоменным и изотропным. Результаты расчета следует сравнить с 

экспериментом, который позволяет исключить влияние доменной структуры и магнитной 

анизотропии, что и сделано в настоящей работе для образца Fe50Rh50 в поле 16 кЭ (Рисунок 

37). Наблюдается практически полное совпадение по характеру зависимости и по 

максимальной величине намагниченности. 

 

Рисунок 37. Температурная зависимость намагниченности.Теоретические зависимости: 1 

(синяя) – намагниченность подрешетки железа в АФМ фазе  (𝑀1 = −𝑀2 = 2𝜇𝑠𝐹𝑒𝜎𝑁/4). 2 

(красная) – намагниченность в ФМ фазе (𝑀 = 2𝜇𝑠𝑅ℎ𝜎𝑅ℎ
𝑁

2
+ 2𝜇𝑠𝐹𝑒𝜎𝐹𝑒

𝑁

2
), незакрашенные 

символы – экспериментальные результаты для образца Fe50Rh50. 

Используя полученные значения  (T), Rh (T) и Fe (T), в настоящей работе были 

рассчитаны равновесные значения различных термодинамических величин. На Рисунке 38 
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показана температурная зависимость относительного изменения объема для АФМ, ФM и 

ПM фаз сплава FeRh, рассчитанная согласно уравнениям (38) и (43).  

 

Рисунок 38. Температурная зависимость относительного изменения объема: АФМ (1), ПМ 

(2), ФМ (3) фаз 

С учетом выбранных констант магнитоупругого взаимодействия получены 

следующие значения относительного изменения объема в АФМ 𝜔АФМ(0 𝐾) ≈ −2 × 10−2 и 

ФМ фазах 𝜔ФМ(0 𝐾) ≈ 1 × 10−2. В используемой модели предполагается отрицательная 

спонтанная объемная магнитострикция в АФМ фазе и положительная – в ФM фазе. Такой 

выбор согласуется с экспериментальными результатами из работы [480] для зависимости 

температур Нееля и Кюри: увеличение TN и уменьшение TC с ростом давления, что также 

подтверждается при использовании разработанной модели. На Рисунке 39 показаны 

результаты расчета зависимостей TN и TC от давления. 
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Рисунок 39. Зависимость температур Нееля и Кюри от давления. 

На Рисунке 40 показаны значения магнитной и полной энтропии АФМ и ФМ фаз 

эквиатомного сплава FeRh, рассчитанные согласно уравнениям (39) - (40) и (44).  

  

Рисунок 40. (а) температурная зависимость изменения магнитной части энтропии в АФМ 

(1) и ФМ (2) фазах; (б) температурная зависимость изменения энтропии в АФМ (1) и ФМ 

(2) фазах. Температура фазового перехода АФМ-ФМ обозначена стрелкой. 

Кривые пересекаются при температуре фазового перехода АФМ-ФМ (около 405 К).  

При меньших температурах значение энтропии АФМ фазы меньше соответствующего 

значения для ФМ, но отмечается ее увеличение вплоть до температуры перехода. Данное 

явление связано с постепенным разрушением АФМ упорядочения при приближении к 

температуре перехода, то есть уменьшением степени «антиферромагнитного порядка». По 

достижении температуры перехода энтропия АФМ фазы перестает изменяться в связи с 

разрушением АФМ структуры. Обратная ситуация наблюдается для значения энтропии ФМ 
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фазы, которая монотонно увеличивается вплоть до температуры Кюри сплава: степень ФМ 

порядка уменьшается с ростом температуры, что приводит к росту энтропии. Подобное 

рассмотрение энтропии двух отдельных фаз имеет свои ограничения: существование ФМ 

упорядочения ниже температуры перехода, энтропия АФМ фазы ненулевая выше 

температуры перехода, при этом общие тенденции поведения являются корректными.   

Полученные в рамках модели оценки: ∆𝑆 = 𝑆ФМ − 𝑆АФМ ≈ 2 × 106 эрг/см3К, М  

130 emu/г = 1300 Гc, 𝜔 = ∆𝑉/𝑉 ≈ 1.7 × 10−2, используются для расчета зависимостей 

температуры перехода и критического поля от давления и температуры, соответственно, 

при помощи «магнитных аналогов» соотношений Клаузиуса-Клапейрона: 

𝜕𝑇пер

𝜕𝑃
=

∆𝑉

𝑉

1

∆𝑆
=

∆𝜔

∆𝑆
,         

𝜕𝐻кр

𝜕𝑇
= −

∆𝑆

∆𝑀
, (45) 

где 𝐻кр – критическое магнитное поле, при котором происходит переход АФМ-ФМ. 

Соответственно, 
𝜕𝑇пер

𝜕𝑃
≈ 8 × 10−3 K/атм, 

𝜕𝐻кр

𝜕𝑇
≈ −1.5 × 103 Э/K, что хорошо согласуется с 

экспериментальными результатами из литературы [476] и полученными в настоящей работе 

(Рисунок 46, Рисунок 57) и подтверждает адекватность предложенной модели перехода. 

В рамках разработанной модели свободная энергия системы была также определена 

как функция температуры при H = 0, P = 0 (Рисунок 41). 

 

Рисунок 41. Температурная зависимость ТП АФМ (1) и ФМ фаз (2). 

Отсутствие пересечения температурных зависимостей указывает на то, что 

причиной АФМ - ФМ фазового перехода в сплавах FeRh является появление ненулевого 
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магнитного момента на атомах родия при одновременном увеличении объема решетки в 

сочетании с уменьшением абсолютного значения обменного интеграла 𝒥12. Данное 

предположение находится в хорошем согласии с литературными данными [430,447,461]. 

Существование двух магнитных состояний атомов Rh связано с конкурирующими 

обменными взаимодействиями ферромагнитного (Fe-Rh) и антиферромагнитного (Fe-Fe) 

типа. ФМ порядок зарождается в сплаве, когда подрешетка атомов Fe (в 

антиферромагнитном в тот момент сплаве FeRh) нагревается выше температуры фазового 

перехода АФМ-ФМ, при этом изменяется межатомное расстояние и обменный интеграл, 

соответственно. Спиновые флуктуации в подрешетке атомов железа приводят к 

возникновению локального обменного взаимодействия в местах расположения атомов Rh. 

Косвенный ферромагнитный обмен через индуцированные магнитные моменты атомов 

родия превышает прямой антиферромагнитный обмен Fe-Fe, смещая общий баланс в 

сторону ФМ упорядочения. Таким образом, локальное обменное поле возникает вначале в 

виде зародышей ФМ упорядочения в местах расположения атомов родия, постепенно 

увеличивая область ФМ порядка на весь объем сплава. Равновесное значение параметра 

кристаллической решетки в ФМ состоянии больше, чем в АФМ. Соответственно, переход 

АФМ-ФМ сопровождается расширением кристаллической решетки. Данное теоретическое 

предположение подтверждается экспериментальными данными по нейтронографии и 

Мессбауровской спектроскопии: в ФМ состоянии наблюдается коллинеарное ФМ 

упорядочение магнитных моментов атомов Fe (3.2 μB/атом) и Rh (0.9 μB/атом) [428,429]. В 

АФМ фазе магнитный момент атома железа составляет 3.3 μB, а Rh не имеет магнитного 

момента [432,433]. Для подтверждения положений разработанной теоретической модели в 

настоящей работе была проведена экспериментальная проверка явления возникновения 

магнитного момента на атомах родия. 

Измерение магнитотепловых свойств бинарных сплавов железо-родий 

В настоящем разделе представлены результаты комплексного экспериментального 

исследования магнитотепловых свойств сплавов FeRh, а также влияния на них способа 

изготовления объемных образцов. Результаты опубликованы в работах автора [А51–

А55,А57,А58].  

Особенности изготовления образцов сплавов железо-родий: обзор литературы 

Для всех систем «элементы группы железа» – «элементы платиновой группы» 

существует наиболее распространенный метод синтеза: дуговая плавка в атмосфере аргона 

с двух-трехкратной повторной переплавкой для гомогенизации и последующим 

длительным (до нескольких суток) отжигом. В качестве исходных компонентов используют 
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слитки или порошки благородных металлов чистотой 99.8 ат.% и выше. Элементы 

подгруппы железа берут в виде порошков, слитков или пластин с чистотой 99.9–99.99 ат.%. 

Шихту для плавки готовят двумя способами во всем интервале концентраций: 

1. Порошки исходных металлов взвешиваются в расчетном количестве, 

перемешиваются, прессуются под давлением 4 - 6 т/см2 и спекаются в вакуумной печи (10-

3 мм рт. ст.) при температурах 1300-1500°С с последующей плавкой. 

2. Порошки металлов или в виде стружки металлов предварительно сплавляются в 

вакууме для дегазации. Полученные слитки используются для приготовления путем 

сплавления лигатуры промежуточного состава. 

Плавка лигатуры и сплавов проводится в дуговой вакуумной печи в атмосфере 

очищенного аргона при давлении 300-400 мм рт. ст.  

Образцы могут также подвергать дополнительной термообработке – отжигу или 

закалке. Отжиг проводят с целью гомогенизации сплава и упорядочения его структуры – 

для систем Fe – (Rh, Pt, Pd) при температурах от 350 до ~ 1000°С в течение нескольких 

суток. Закалку проводят путем резкого погружения в холодную воду [46,113,481–483]. 

В качестве альтернативного способа изготовления образцов FeRh используют также 

метод механохимии, который заключается в образовании сплава в результате 

механического воздействия на порошки исходных материалов. Данная процедура 

проводится в высокоэнергетических шаровых мельницах [484]. В работе [485] исследованы 

магнитные и магнитоупругие свойства сплава FeRh, полученного в вибрационной шаровой 

мельнице. Механическое воздействие на порошки оказывалось в течение около 600 часов. 

Далее проводился размол в течение еще 72 часов вместе с силикагелем, что позволило 

добиться уменьшения размера частиц до 1 мкм. Образец, полученный описанным методом 

и отожженный при температуре 923 К, проявляет магнитные и магнитоупругие свойства, 

похожие на свойства объемных образцах FeRh, изготовленных методом дуговой плавки. 

В структуре сплавов FeRh при нарушении режимов их изготовления могут возникать 

различные дефекты, которые оказывают влияние на свойства материала. Например, 

дефекты могут приводить к стабилизации низкотемпературной ФМ структуры в объемных 

FeRh [486]. Большое количество дефектов может быть получено в результате 

высокоскоростной деформации. В ряде работ [487–489] проведено исследование изменений 

в кристаллической и магнитной структурах сплавов FeRh при высокоскоростной 

деформации. В работах [487,488] рассматривается возникновение дефектов типа вакансия 
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при фазовом переходе, вызванном высокоскоростной деформацией сжатия в FeRh. В 

результате возникновения этих дефектов структура B2 (ОЦК) изменяется на две 

смешанные фазы со структурами L10 (ГЦК, в котором в узлах и на двух противоположных 

гранях атомы Fe, на остальных четырех гранях атомы Rh) и A1 (ГЦК, в котором 

присутствуют только атомы Fe). 

Влияние отжига на структуру и свойства FeRh рассмотрено в работах [483,490]. 

Авторы проводили измерения намагниченности при температуре 510 K, после трех этапов 

отжига. На первом этапе изначально неупорядоченная ГЦК структура переходит в 

сильноупорядоченную ОЦК структуру типа CsCl, намагниченность на первом этапе 

возрастает с постоянной времени 10 мин, сплав остается ФМ вплоть до низких температур. 

На втором этапе скорость возрастания намагниченности уменьшается (постоянная времени 

400 мин), в сплаве постепенно возникает фазовый переход первого рода при низких 

температурах. На третьем этапе рост намагниченности прекращается, но продолжается 

усиление фазового перехода. Авторы отмечают, что возникновение фазового перехода 

первого рода при отжиге связано либо с постепенным достижением высокой степени 

дальнего порядка, либо с тем, что при отжиге уменьшается количество дефектов, 

возникших при пластической деформации. 

Впервые значительные различия свойств в отожженных (О) и закаленных (З) 

сплавах Fe49Rh51 были показаны в работах [45,46] на примере температурных зависимостей 

магнитной проницаемости, удельной теплоемкости и адиабатического изменения 

температуры ΔT. Температурные диапазоны фазового перехода АФМ-ФМ значительно 

отличаются и равны 298 —374 K и 293–321 K для отожженного и закаленного образцов, 

соответственно. В случае проведения измерений при нагреве образцов наиболее резкое 

изменение магнитной проницаемости происходит при температурах около 342 K (О) и 313 

K (З). Сильные расхождения в области перехода АФМ-ФМ наблюдались также на 

температурной зависимости удельной теплоемкости. В АФМ фазе поведение кривых для 

двух образцов сплава совпадает (вблизи температуры перехода, в АФМ состоянии величина 

теплоемкости составляет 460 Дж К-1кг-1 (О) и 470 Дж К-1кг-1 (З)), но значения максимумов 

теплоемкости значительно отличаются (около 600 Дж К-1кг-1 для отожженного и 1630 Дж 

К-1кг-1 для закаленного образца). Пик теплоемкости закаленного образца является более 

узким с максимумом при температуре 313 K, в то время как для отожженного образца пик 

шире с максимумом при температуре 334 K.  

Влияние тепловой обработки на поведение фазового перехода АФМ–ФМ в образцах 

FeRh исследовали в работе [491] методом просвечивающей электронной микроскопии 
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(ПЭМ) и из измерений электросопротивления. Температурные зависимости сопротивления 

в области перехода АФМ–ФМ показали (1) значительно более резкий переход для 

закаленных образцов по сравнению с отожженными; (2) температура перехода в 

закаленных образцах возрастает при увеличении длительности отжига; (3) ширина 

фазового перехода резко возрастает при определенных значениях длительности отжига при 

температуре 1070 К, причем для образцов, отожженных при температуре 970 К, такого 

поведения не наблюдали. Характеристики фазового перехода в сплавах Fe100-xRhx 

существенно зависят от незначительных изменений стехиометрическоо состава x (в общем 

случае, при увеличении x температура перехода Tпер уменьшается) [420], степени 

структурного и химического упорядочения [471,492], усредненной концентрации 

валентных электронов на атом [448] и сосуществования гамма-фазы со структурой ГЦК с 

кристаллической структурой типа CsCl. Из-за парамагнитной природы гамма-фаза 

уменьшает изменение намагниченности в процессе перехода [53] и может индуцировать 

микроскопические локальные напряжения, влияющие на характеристики фазового 

перехода [454]. Условия обработки, особенно термический гомогенизационный отжиг, в 

свою очередь, оказывают влияние на структурный и химический порядок, а также фазовый 

состав отожженных сплавов [454,493,494].   

Кроме того, теоретические расчеты показали, что кубическая решетка типа B2 в 

сплавах FeRh при низкой температуре должна претерпевать мартенситную трансформацию 

в орторомбически искаженный вариант структуры B2 [495]. Энергетически 

орторомбическая структура всего на несколько мэВ/атом ниже идеальной кубической 

структуры типа B2. Для сравнения, эта разность энергий более чем на порядок ниже 

скрытой теплоты АФМ-ФМ перехода.  

Соответственно, в настоящемнастоящей разделе проведено экспериментальное 

исследование влияния дефектов кристаллической структуры и температурной истории 

образца на фазовый переход АФМ-ФМ и на изменение магнитной части энтропии (∆𝑆𝑀) 

объемного сплава Fe49Rh51. Установление четкого соответствия между условиями 

изготовления и конечной кристаллической структурой сплава является критически важным 

для синтеза образцов сплава FeRh с максимально возможно повторяющимися 

магнитотепловыми свойствами. 

Влияние температурной обработки образцов на магнитотепловые свойства 

Как следует из литературного обзора данной части главы, систематических 

исследований корреляции параметров синтеза и особенностей АФМ-ФМ перехода в 

сплавах железо-родий не существует. Однако еще более важно то, что результаты, о 
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которых сообщают авторы, часто трудно воспроизвести даже при соблюдении условий 

синтеза, описанных в опубликованных работах. Фактически, именно это произошло в ходе 

данного исследования, поэтому в ходе работы был изготовлен эталонный состав Fe49Rh51, 

для которого было продемонстрировано, что скорость охлаждения после достижения 

температуры термического отжига (1273 К) сильно влияет на степень резкости АФМ-ФМ 

фазового перехода и на величину ∆𝑆𝑀, а также потери, связанные с  магнитным 

гистерезисом. 

Сплав с номинальным составом Fe49Rh51 был получен из порошка Rh (99.96 вес. % 

Лаборатория Эймса) и стружка Fe (99.98 вес. %; Sigma-Aldrich). Прежде всего, порошок Rh 

по методу холодного прессования был спрессован в небольшие гранулы. Затем гранулы Rh 

и стружка Fe (заранее взвешенные для получения стехиометрии Fe49Rh51) были сплавлены 

в дуговой печи в атмосфере Ar. Образец подвергался переплавке 4 раза для обеспечения 

однородности. Общий химический состав сплава, полученного после обработки в дуговой 

печи, был проверен методом энергодисперсионной рентгеновской спектроскопии (EDX) и 

соответствовал номинальному составу – Fe49Rh51 – в пределах экспериментальных 

погрешностей методики. Из расплавленного в дуговой печи объемного образца с помощью 

низкоскоростной алмазной дисковой пилы (EMS 55200-650 Model 650 Low Speed Diamond 

Wheel Saw) были вырезаны две прямоугольные призмы; их приблизительные размеры 

составили 0.5 × 0.5 × 3.5 мм3. Учитывая тот факт, что резка может механически повредить 

поверхность путем преобразования структуры типа B2 (FeRh) в структуру ГЦК [418], оба 

образца Fe49Rh51 в течение 48 часов отжигались при температуре 1273 К в отдельных 

кварцевых трубках в вакууме. После термической обработки один из образцов быстро 

закаливали (БЗ образец) в смеси лед-вода, а другой – медленно охлаждали (МО образец) до 

комнатной температуры со скоростью 2 К/мин. 

Эксперименты по рентгеновской дифракции осуществлялись при комнатной 

температуре с помощью дифрактометра высокого разрешения Rigaku Smartlab на линии 

излучения Cu-Kα (  = 1.5405 Å; 20o  2  90o с шагом 0.01o). Температурная зависимость 

параметра решетки была получена в Национальной лаборатории синхротронного 

излучения Бразилии (LNLS) на пучке XRD1 [496]. Также проводились измерения с 

использованием дифференциального сканирующего калориметра DSC Q200 TA instruments 

при нагреве с последующим охлаждением в диапазоне температур от 200 до 413 К; скорость 

изменения температуры составляла 10 К/мин. Измерения намагниченности проводились с 

помощью PPMS 9 T Quantum Design Dynacool на вибрационной вставке. В диапазоне 

температуре от 2 до 400 К образцы приклеивались непосредственно на кварцевый 
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держатель с использованием пасты GE-7031, тогда как при измерениях выше 400 К 

использовалась печь, и образцы приклеивались цементом Duco на нагревательный 

стержень. Температурные зависимости намагниченности измерялись в полях 0.005 Тл и 2 

Tл в диапазоне температур от 5 до 400 К и от 400 до 800 К со скоростями нагрева и 

охлаждения 1 К/мин и 1.5 К/мин, соответственно. Для измерения полевых зависимостей 

намагниченности применялся следующий экспериментальный протокол [497]: (i) нагрев до 

400 К в нулевом магнитном поле с последующим охлаждением до 200 К; (ii) повторный 

нагрев до температуры измерения, Тизм. Скорость нагрева и охлаждения в каждом цикле 

составляла 20 К/мин, за исключением второго нагрева и приближения к Тизм, когда скорость 

нагрева автоматически уменьшалась, чтобы избежать превышения Тизм. Для обеспечения 

стабильности Тизм выше 270 К и, следовательно, достижения истинных изотермических 

условий, температура стабилизировалась в течение 15 минут перед каждым измерением. 

На Рисунке 42 (a) и (б) показаны дифракционные спектры для двух образцов 

Fe49Rh51. Глубина проникновения рентгеновского излучения составляет не более ~10 мкм 

(от поверхности), учитывая, что линейный коэффициент поглощения излучения Cu-Kα в 

сплаве железо-родий составляет ~200 см-1, и, предполагая, что пучок полностью 

поглощается при уменьшении его интенсивности в 100 раз. Тонкий поверхностный слой 

образца БЗ является однофазным с присутствием только кристаллической структуры типа 

B2 (CsCl) (Рисунок 42(a)). Размер элементарной ячейки, a, фазы B2 составляет 2.991 ± 0.004 

Å, что находится в пределах двух стандартных отклонений от ранее упоминавшегося в 

литературе значения в 2.981 Å [498]. Поверхность МО образца локально химически 

неоднородна: основной фазой вблизи поверхности является гамма-фаза (ГЦК) (Рисунок 

42(б)). Миноритарная фаза имеет тип B2 (CsCl), такой же, как и в БЗ образце, с a = 2.993 Å, 

что также находится в хорошем согласии с литературными данными. Гамма-фаза имеет 

значение a = 3.856 Å, что существенно выше, чем можно ожидать из размеров 

элементарных ячеек как гамма-Fe (3.648 Å), так и Rh (3.803 Å) и по сравнению с ранее 

упоминавшимся значением параметра элементарной ячейки гамма-фазы Fe50Rh50 (3.739 Å) 

[499]. 
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Рисунок 42. (a) и (б): Рентгеновские порошковые дифракционные спектры, полученные при 

комнатной температуре, (в) температурная зависимость параметра a элементарной 

ячейки решетки БЗ и МО образцов Fe49Rh51. 

В результате рентгеноструктурного исследования в интервале температур от 270 до 

380 К для БЗ и МО образцов была получена температурная зависимость параметра решетки 

при нагреве и охлаждении (Рисунок 42(в)). Фазовый переход сопровождается изменением 

параметра решетки на 0.27% (что соответствует изменению объема на 0.81%) для БЗ 

образца и на 0.36% (что соответствует изменению объема на 1.1%) для МО образца. 

Изменения объема сопоставимы с данными ранних исследований по дифракции нейтронов 

[122,423,424,426], в которых сообщалось о том, что объем решетки изменялся примерно на 

1% во время перехода. Ширина температурного гистерезиса (по данным изменения 

параметра элементарной ячейки, Рисунок 42(в)) составляет около 20 К, что больше 9-11 К 

(по данным намагниченности в поле 5мТл, Рисунок 44) и 11-12 К (по данным 

дифференциальной калориметрии, Рисунок 43(a) и (б)). Параметр решетки начинает резко 

меняться при температурах примерно на 20 К выше по сравнению с M(T) и данными 

дифференциальной калориметрии (Рисунок 42 (в) Рисунок 43 (a) и (б), соответственно). 
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Рисунок 43. Температурные зависимости намагниченности ZFCW (нагрев после 

охлаждения в нулевом поле) и FC (охлаждение в поле), измеренные в статическом 

магнитном поле 5 мТл и кривые нагрева/охлаждения, полученные методом 

дифференциальной калориметрии, образцов БО (a) и МО (б) Fe49Rh51. TАФМ-ФМ (TФМ-АФМ) 

относится к начальной температуре АФМ → ФМ (ФМ → АФМ) перехода. 

Полученные расхождения в температурах перехода указывают на то, что 

превращения в магнитной и кристаллической подрешетках происходят неодновременно и 

взаимно однозначно не определяют друг друга. Также оказывается, что магнитоупругий 

переход в фазе B2 включает в себя ранее не идентифицированное промежуточное 

состояние, которое проявляется в виде почти постоянных параметров решетки в районе 
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начала (между 320 и 330 К при нагреве) и конца (между 315 и 322 К при охлаждении) 

перехода. 

На Рисунке 44 (a) и (б) представлены зависимости намагниченности от температуры 

в магнитном поле 5 мТл в диапазоне температур 2÷800 К.  

  

Рисунок 44. Температурные зависимости намагниченности в магнитном поле 5 мТл: 

нагрев после охлаждения в нулевом поле (ZFCW), охлаждение в ненулевом поле (FC) БО (a) 

и МО (б) образцов. Верхние вставки: намагниченность в области фазового перехода АФМ-

ФМ. Нижние вставки: производная намагниченности по температуре dM/dT в области 

температуры Кюри (переход ФМ-ПМ). 

Температурный гистерезис фазового перехода АФМ-ФМ в обоих образцах 

составляет 9-11 К, что шире, чем 7.5 K [76]. Данное различие связано со временем отжига 

(48 часов в настоящей работе и одна неделя в работе [76]). Также наблюдается постепенный 

рост M(T) при понижении температуры (верхние вставки Рисунок 44). Незначительное 

расхождение данных M(T) при нагреве и охлаждении связано с постепенной релаксацией 

деформации, вызванной изменением объема фазы B2. Малые температурные гистерезисы 

в области температуры Кюри (нижние вставки Рисунок 44) являются экспериментальными 

артефактами, связанными как с непрерывными температурными скачками, так и с 

особенностями дифференцирования. Разница в значениях температур Кюри у БЗ и МО 

образцов составляет около 40 К и связана с наблюдаемым доминированием гамма-фазы в 

поверхностном слое МО образца. 

Температурные зависимости намагниченности M(T) в поле 2 Тл представлены на 

Рисунке 45.  
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Рисунок 45. Температурные зависимости намагниченности ZFCW и FC в магнитном поле 

2 Тл. Вставка: температурная зависимость dM/dT.  

Процесс фазового перехода БЗ образца протекает гораздо более резко, чем МО 

образца. Кроме того, изменение намагниченности в БЗ образце, M = ~133 emu/г, на 14% 

больше, чем соответствующее изменение в МО образце, и находится в хорошем согласии с 

литературными данными (134 emu/г в поле 2 Тл [76]). Согласно теоретической модели [498] 

оценка намагниченности насыщения в эквиатомном сплаве железо-родий составляет 147 

emu/г для ферромагнитной фазы типа B2 при T = 0 K (3.11 B для Fe и 1.07 B для Rh). В 

этой модели фазовый переход АФМ-ФМ происходит при температуре, при которой 

ферромагнитный порядок составляет около 90%, поэтому ожидаемый теоретический 

скачок намагниченности 132 emu/г согласуется с тем, что наблюдается в БЗ образце. Кроме 

того, наблюдается хорошее согласие экспериментальных данных с теоретическими 

расчетами, проведенными в настоящей работе (Рисунок 37) 

Полевые зависимости намагниченности представлены на Рисунке 46 (a).  
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Рисунок 46. (a) Полевые зависимости намагниченности M(H) для БЗ (310-345 К) МО (310-

360 К) образцов. (б) Температурная зависимость критического поля фазового перехода 

АФМ-ФМ, из полевых зависимостей намагниченности. 

Кривые M(H) значительно отличаются: метамагнитные скачки в БЗ образце гораздо 

резче и намного выше, чем в МО. На Рисунке 46 (б) представлены температурные 

зависимости критического поля АФМ-ФМ фазового перехода, значения которого 

определяются в точке максимального наклона экспериментальных зависимостей M(H). 

Критическое поле является линейной функцией температуры с наклоном около -0.12 Т/К. 

Поведение температурной зависимости критического поля хорошо согласуется с ранее 

опубликованными данными [113,479]. При этом критические поля БЗ и МО образцов 

отличаются. Разница составляет приблизительно 2 К в низких полях и незначительно 

увеличивается в поле 2 Тл, что согласуется с разницей температур перехода (вставка, 

Рисунок 45). Она обусловлена разницей в форме петли гистерезиса, возникающей при 

переходе, в связи с задержкой образования зародышей ферромагнитной фазы. Следует 

отметить, что ранее в медленно охлажденных образцах железо-родий в нулевом магнитном 

поле переход наблюдался при 423 К [113]. В то же время в настоящей работе установлено, 

что в почти нулевом магнитном поле переход в БЗ образце начинается при 326 К, а в МО – 

при 329 К. Отсюда следует, что способ изготовления образцов, температурная обработка и 

фазовая чистота, а также даже незначительные различия в стехиометрическом составе 

сплава оказывают сильное влияние на температуру фазового перехода. 

Рассчитанные температурные зависимости изменения магнитной части энтропии, 

∆𝑆𝑀, а также зависимость максимального изменения магнитной части энтропии ∆𝑆𝑀
пик  от 

изменения магнитного поля представлены на Рисунке 47(a) и (б), соответственно.  
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Рисунок 47. (a) Температурная зависимость изменения магнитной части энтропии ∆𝑆𝑀. 

(б) Максимальное значение изменения магнитной части энтропии ∆𝑆𝑀
пик в зависимости от 

изменения магнитного поля. Вставка: зависимость отношения ∆𝑆𝑀
пик/∆𝑆𝑀

макс от  

магнитного поля. (в) Полевые зависимости параметров Тгор, Тхол и  𝛿𝑇ПШПВ = Тгор − Тхол. 

Помимо бóльшего значения ∆𝑆𝑀
пик в БЗ образца в магнитном поле 2 Тл, 

обусловленного более резким увеличением намагниченности (на 56 % и 37 % выше 

значений для МО образца и образца с такой же стехиометрией [112]), максимальное 

изменение энтропии в магнитном поле выше 1 Тл становится практически постоянным. 

Данное обстоятельство связано с зависимостью параметров Тгор и Тхол от магнитного поля 

(Рисунок 47(в)). Данные параметры задают полную ширину на полувысоте кривой ∆𝑆𝑀(Т): 

𝛿𝑇ПШПВ = Тгор − Тхол. Тогда как значение Тгор остается практически постоянным, Тхол 

быстро уменьшается при увеличении магнитного поля, что объясняет уширение кривых 

∆𝑆𝑀(Т) при понижении температуры. Кроме того, наблюдается практически линейное 

увеличение 𝛿𝑇ПШПВ в поле выше 0.5 Тл для обоих образцов. 

Такое поведение обусловлено характером фазового перехода первого рода, который 

ярче проявляется в БЗ образце. Важно отметить, что в достаточно слабом магнитном поле 
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~0.5 Тл значение ∆𝑆𝑀
пик достигает 80% от значений, наблюдаемых в гораздо более высоком 

магнитном поле 2 Тл (Рисунок 47(б)). Так как значительная часть изменения магнитной 

энтропии (и, соответственно, адиабатического изменения температуры) приходится на 

очень узкий температурный диапазон (несколько градусов) в низком поле, то материалы на 

базе FeRh могут эффективно использоваться в областях, где рабочие температуры 

зафиксированы. В качестве примера можно привести возможные медицинские применения 

данного сплава: учитывая почти постоянную температуру тела около 310 К, существенное 

охлаждение (и/или нагрев) окружающей ткани может быть вызван в относительно низком 

магнитном поле 0.5÷1 Тл.  Безусловно, стехиометрический  состав сплава FeRh должен 

быть подобран таким образом, чтобы достичь максимально резкого магнитно-структурного 

фазового перехода при 310 К, а материал должен быть имплантирован непосредственно в 

место, где требуется охлаждение/нагрев. Данному потенциальному применению сплава 

железо-родий частично посвящена Глава 5 настоящей работы. 

В Таблице 7 приведены магнитокалорические характеристики БЗ и МО образцов. 

Значения характеристик для БЗ образца превосходят соответствующие величины МО 

образца. Хладоемкость (refrigerant capacity) рассчитывалась тремя различными способами: 

(i) из произведения ∆𝑆𝑀
пик × 𝛿𝑇ПШПВ (RC-1); (ii) путем вычисления площади под кривой 

∆𝑆𝑀(Т) между Тгор и Тхол (RC-2); и (iii) путём  нахождения максимума произведения 

∆𝑆𝑀 × 𝛿Т под кривой ∆𝑆𝑀(Т) (RC-3 [100]). 

Таблица 7. Пиковое значение изменения магнитной части энтропии ∆𝑆𝑀
пик и хладоемкость 

RC БЗ и МО образцов сплава Fe49Rh51, рассчитанные тремя различными способами 

H (Tл) 0.5 1.0 1.5 2.0 

Образец БЗ МО БЗ МО БЗ МО БЗ МО 

∆𝑆𝑀
пик (Дж кг-1 K-1) 10.5 3.0 12.1 5.7 13.2 7.7 13.9 8.9 

RC-1 (Дж кг-1) 43 24 102 63 167 109 233 162 

RC-2 (Дж кг-1) 36 18 91 51 152 90 214 135 

𝛿𝑇ПШПВ (K) 4 8 8 11 13 14 17 18 

Тгор (K) 327 330 327 330 327 330 327 330 

Тхол (K) 323 322 319 319 314 316 310 312 

RC-3 (Дж кг-1) 23 16 65 33 114 56 169 86 

𝛿𝑇ПШПВ
RC-3 (K) 4 31 6 27 10 12 15 15 

 

Кроме того, в настоящей работе были оценены необратимые потери, связанные с 

гистерезисом, рассчитанные как площадь между кривыми намагничивания и 

размагничивания (Рисунок 48 (a)-(в)). Для оценки были проведены экспериментальные 
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измерения полевых зависимостей намагничивания/размагничивания в магнитном поле до 

2 Тл.  

  

 

Рисунок 48. Полевые зависимости намагниченности, измеренные при температурах в 

окрестности АФМ-ФМ фазового перехода при увеличении и уменьшении магнитного поля 

до 2 Тл для БЗ (а) и МО (б) образцов. (в) Температурная зависимость потерь, связанных с 

гистерезисом. 

Более резкое изменение намагниченности в БЗ образце приводит к большим 

значениям потерь на гистерезис: средние значения потерь для БЗ и МО образцов 

составляют 64 и 37 Дж кг-1, соответственно; таким образом, несмотря на большее значение 

потерь в БЗ образец, он показывает бόльшую эффективную хладоемкость с учетом 

значений 𝛿𝑇ПШПВ.  

Проверка теоретической модели: обнаружение магнитного момента на атомах 

родия 

Для определения значения магнитного момента атомов в сплаве железо-родий в 

настоящей работе в качестве основной методики использовалась времяпролетная 

нейтронная дифрактометрия [500] (Глава 4, Рисунок 83), однако вклад родия в магнитное 
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рассеяние нейтронов очень мал, соответственно, небольшие изменения его момента 

приводят к физически нереалистичным значениям при обработке нейтронных спектров. 

Кроме того, между параметрами, ответственными за концентрацию различных фаз и 

величину момента в программах анализа нейтронных спектров по методу Ритвельда 

существует корреляция, поэтому нельзя одновременно уточнять коррелирующие 

параметры. В связи с этим в данной работе значение атомного момента родия при анализе 

нейтронограмм фиксировалось на уровне 1 μB. Поэтому для строгого определения 

величины и природы магнитного момента на атомах родия в настоящей работе 

использовалась методика рентгеновского магнитного кругового дихроизма (XMCD) [501].  

XMCD спектры снимались на L2.3 краях поглощения родия (переходы из основных 

состояний 2p1/2 и 2p3/2 в 4d состояния) с помощью циркулярно-поляризованного 

рентгеновского излучения, доступного на линии ID12 источника синхротронного 

излучения – ESRF (Гренобль) – при комнатных температурах в магнитных полях до 17 Тл. 

Метод XMCD позволяет количественно с использованием правил сумм определить 

спиновый и орбитальный момент поглощающего атома [502,503].  

Экспериментальные спектры XANES и XMCD представлены на Рисунке 49.  

  

Рисунок 49. Экспериментальные спектры (а) XANES и (б) XMCD, полученные на двух 

образцах сплава Fe49Rh51: 1 – медленно охлажденный, 2 – быстро закаленный. 

Спектры XANES практически не отличаются друг от друга, что указывает на то, что 

электронная структура 4d состояния не зависит от скорости охлаждения. Кроме того, были 

рассчитаны числа заполнения спин-орбитально расщепленных 4d3/2 и 4d5/2 состояний Rh: 

n3/2 = 3.07 и 3.06; n5/2 = 4.59 и 4.06 образцов 1 и 2, соответственно. Наличие XMCD сигнала 

однозначно указывает на то, что Rh является магнитным в обоих образцах с 
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преимущественно спиновым магнетизмом. Магнитные моменты атомов Rh направлены 

параллельно приложенному полю, таким образом, они ферромагнитно связаны с атомами 

железа. Относительная интенсивность XMCD на обоих образцах практически не 

отличается, что качественно свидетельствует о близких значениях магнитных моментов. 

Количественные значения моментов были определены с использованием 

оптических правил сумм (Таблица 8).  

Таблица 8. Значения полного, спинового и орбитального магнитного моментов атома 

родия в сплаве Fe49Rh51. 

 Образец 1 (МО) Образец 2 (БЗ) 

𝝁𝑳 = −< 𝑳𝒛 > 0.031 0.090 

𝝁𝑺 = −𝟐 < 𝑺𝒛 > 0.882 0.842 

-𝝁𝑳/𝝁𝑺 -0.035 -0.106 

𝝁𝒕𝒐𝒕 = 𝝁𝑺 + 𝝁𝑳 0.913 0.932 

 

В образце 1 (медленно охлажденный) полный магнитный момент атома Rh составляет 0.91 

μB, что находится в хорошем согласии со значением 0.9 μB, полученным по данным 

нейтронной дифракции [476]. Отношение орбитального (0.03 μB) к спиновому (0.88 μB) 

моменту атома Rh в образце 1 составляет 0.035. Магнитные свойства атома родия в образце 

2 (закаленный) заметно отличается, хотя полное значение магнитного момента лишь 

незначительно выше и составляет 0.93 μB. В данном случае, спиновый момент снижается 

до величины 0.84 μB, при этом орбитальный момент возрастает в три раза, до значения 0.09 

μB, соответственно, их отношение становится равным 0.11. Такая экспериментально 

наблюдаемая разница связана с особенностями кристаллической структуры двух образцов, 

получающейся при отжиге и закалке. 

На Рисунке 50 представлены кривые намагничивания Rh, измеренные с помощью 

XMCD, то есть изменения интенсивности XMCD сигнала на L2 краю поглощения Rh в 

зависимости от приложенного магнитного поля.  
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Рисунок 50. Полевые зависимости намагниченности атома Rh, полученные методом 

XMCD при комнатной температуре в полях до 17 Тл в образцах Fe49Rh51. 

Магнитный момент родия в обоих образцах изменяется, в целом повторяя поведение 

макроскопических кривых намагниченности объемных образцов того же состава (Рисунок 

45), при этом, наблюдается ряд дополнительных метамагнитных переходов. Соответствие 

микро- и макроскопических кривых намагниченности подтверждает гипотезу о том, что 

магнитные моменты Rh возникают в результате индуцированного обменного 

взаимодействия с соседними магнитными моментами атомов железа. Наличие 

ферромагнитного вклада при комнатной температуре (20% в образце 1 и ~ 50% - в образце 

2) может быть интерпретировано как результат неоднородности образцов из-за разницы 

кристаллической структуры.  

Влияние метода плавки на магнитотепловые свойства 

Магнитоструктурный фазовый переход в объемных сплавах FeRh, полученных 

методом дуговой плавки, может проявлять плохую воспроизводимость. Для лучшего 

понимания условий синтеза, которые могут обеспечить воспроизводимые характеристики 

фазового перехода, при аналогичных условиях отжига, но методом индукционной плавки, 

были изготовлены сплавы Fe100-xRhx с x= 50, 50.5 и 51, на которых изучались различные 

магнитотепловые свойства.  

Большинство из особенностей фазового перехода в сплавах железо-родий 

(начальная и конечная температура, форма и резкость, суммарный скачок намагниченности 



 

142 

 

M, температурный гистерезис) получены из температурных зависимостей 

намагниченности M(T). В настоящей работе они были измерены при нагреве и охлаждении 

в магнитном поле 5 мТл и 2 Тл (далее M(T)5мTл и M(T)2Tл, соответственно, Рисунок 51(а)). 

На Рисунке 51(б) показаны производные намагниченности по температуре dM/dT(T), 

нормированные на максимальное значение, а также критерии, используемые для 

полуколичественной оценки скачка намагниченности M и ширины Tшир фазового 

перехода. При конкретном значении внешнего магнитного поля температурная ширина 

перехода может быть оценена из полной ширины на полувысоте зависимостей 

производных dM/dT(T), то есть |𝑑𝑀
𝑑𝑇⁄ |

ПШПВ

5 мТл
  и   |𝑑𝑀

𝑑𝑇⁄ |
ПШПВ

2Тл
. 

  

Рисунок 51. (a) Температурные зависимости намагниченности M(T)5мТл и M(T)2Tл в 

окрестности фазового перехода АФМ-ФМ объемных образцов Fe100-xRhx, где x= 50 и 51 (a), 

производные намагниченности по температуре dM/dT(T), нормированные на 

соответствующее максимальное значение; (б) Критерии для получения характеристик 

перехода обозначены стрелками.  

Дуговая и индукционная плавки – два метода получения объемных сплавов железо-

родий, при этом первый способ гораздо чаще применяется в лабораторных условиях из-за 

своей доступности, простоты и низкой стоимости. Однако после плавки требуется 

длительный высокотемпературный термический отжиг в вакууме или атмосфере инертного 

газа для получения образцов с высокоупорядоченной кристаллической структурой типа 

CsCl. Это условие необходимо для существования резкого АФМ-ФМ перехода в сплаве. 

При этом, если сравнить результаты, полученные различными исследовательскими 

группами, при использовании метода дуговой плавки, например, для получения состава 

сплава Fe48Rh52 [115,454,491], можно заключить, что характерные особенности фазового 

перехода сильно меняются даже при использовании одного и того же метода плавки. 
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Естественно, более существенные различия ожидаются при получении одного и того же 

состава двумя различными методами плавки. 

Так, в настоящей работе объемные сплавы Fe100-xRhx с x=50 и 51 были изготовлены 

методом дуговой плавки с последующим термическим отжигом. Для получения наилучшей 

исходной однородности образцы переворачивали и плавили 5 раз. На Рисунке 52 

представлены температурные зависимости намагниченности M(T)2Tл после охлаждения в 

нулевом поле (ZFC) и охлаждения в поле (FC) нескольких срезов одного и того же образца, 

полученного методом дуговой плавки, после отжига в течение 48 часов при температуре 

1273 К и быстрой закалки в воде.  

 

Рисунок 52. Температурные зависимости намагниченности M(T)2Tл нескольких срезов 

одного и того же образца Fe49Rh51, полученного методом дуговой плавки, после отжига в 

течение 48 часов при температуре 1273 К и быстрой закалки в воде.  

В области фазового перехода образцы сильно отличаются друг от друга, то есть при 

термическом отжиге после дуговой плавки не удалось добиться однородного 

распределения железа и родия в микроскопическом масштабе.  

Основное преимущество метода индукционной плавки заключается в лучшей 

исходной химической однородности, которую можно получить в свежеприготовленном 

сплаве благодаря перемешивающему действию вихревых токов на расплав, что является 
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благоприятным условием для установления высокой степени структурного и химического 

порядка в структуре типа В2 после термического отжига.  

Таким образом, в настоящей работе дополнительно к ранее изученным образцам, 

полученным методом дуговой плавки, были изготовлены объемные сплавы номинального 

состава Fe100-xRhx с x = 50, 50.5 и 51 ат. % методом индукционной плавки из аналогичных 

исходных материалов, описанных выше в настоящей работе. Сначала с помощью пресс-

формы были получены диски родия диаметром 3 мм, который были переплавлены методом 

дуговой плавки в атмосфере аргона. Далее к сплаву добавили соответствующее количество 

железа, оба элемента были переплавлены методом дуговой плавки. Таким образом 

полученные таблетки сплава впоследствии трижды переплавили методом индукционной 

плавки в атмосфере аргона в кварцевом тигле с покрытием из нитрида бора. Масса 

исходных таблеток, полученных дуговой плавкой, и конечных образцов, полученных 

методом индукционной плавки, оставалась постоянной, что свидетельствует о сохранении 

общего номинального состава. Таким образом изготовленные объемные сплавы были 

завернуты в тонкую танталовую фольгу толщиной 0.0127 мм, чистотой 99.95 % (Alfa Aesar 

Chemicals), запаяны в кварцевые ампулы под вакуумом и в течение 48 часов отжигались 

при температуре 1273 К; отжиг прерывался закалкой в ледяной воде. После термообработки 

образцы были разрезаны на несколько частей с помощью низкоскоростной алмазной 

дисковой пилы.  

Магнитные и калориметрические измерения выполнялись на оборудовании и по 

методикам, аналогичным описанном выше. Начальная и конечная температуры фазовых 

переходов AФM-ФM и ФМ-АФМ определялись экстраполяцией и обозначены как AФн и 

AФк, ФAн и ФAк для переходов AФM→ФM и ФM→AФM, соответственно. Температурный 

гистерезис фазового перехода определялся как Tгист = AФк  − ФAн. Кроме того, были 

получены магнитотепловые характеристики изготовленных образцов: изменение 

магнитной части энтропии по данным полевых зависимостей намагниченности, 

хладоемкость сплава, рассчитанная тремя способами, описанными выше, потери на 

гистерезис, адиабатическое изменение температуры (МКЭ), измеренное прямым методом. 

Для сплава Fe49Rh51 зависимость ΔTадиаб(T) измерялась для обоих направлений фазового 

перехода, для Fe50Rh50 – только для перехода AФM→ФМ, что связано с техническими 

ограничениями экспериментальной установки и особенностями протокола измерений, 

требующими нагрева на 50-70 К от температуры центра фазового перехода. 

Температурные зависимости намагниченности в магнитном поле 2 Тл для образцов 

составов 49:51, 49.5:50.5 и 50:50 представлены на Рисунке 53. 
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Рисунок 53.  Температурные зависимости M(T), измеренные при охлаждении в нулевом и 

поле 2 Тл для разных кусков, вырезанных из одного и того же образца состава Fe49Rh51 (a), 

Fe49.5Rh50.5 (б) и Fe50Rh50 (в), полученных методом индукционной плавки. 

Наблюдается одинаковая степень резкости фазового перехода и повторяемость формы 

зависимостей для образцов состава 49:51, достаточная повторяемость (расхождение 1-3 %) 

наблюдается в образца 49.5:50.5, но для образцов 50:50 величина скачка намагниченности 

M отличается примерно на 10% при 400 К, и переход происходит в самом широком 

температурном интервале среди трех рассматриваемых составов. Для состава 50:50 
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величина |𝑑𝑀
𝑑𝑇⁄ |

ПШПВ

𝐻

 составляет  12 K и  21 K при 5 мТл и 2 Tл, соответственно, что 

предполагает низкие значения изменения магнитной части энтропии в данном образце 

сплава. Отсюда следует, что для образцов состава 49:51 и 49.5:50.5: (а) структура типа В2 

имеет гораздо более однородное химическое и структурное упорядочение на 

микроскопическом уровне по сравнению с образцом состава 50:50; (б) однородное 

упорядочение на микроскопическом уровне труднее получить для образца 50:50 (с учетом 

полностью аналогичной процедуры изготовления всех трех составов).  

Исходя из такого предварительного анализа, для дальнейших исследований были выбраны 

отдельные срезы образцов 50:50 и 49:51. На Рисунке 54 представлены результаты 

измерений температурных зависимостей намагниченности в полях 5 мТл и 2 Тл, а также 

кривые, полученные методом дифференциальной калориметрии.  

 

Рисунок 54. Температурные зависимости потока тепла, полученные методом 

дифференциальной калориметрии (a), ZFC-FC температурные зависимости 
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намагниченности M(T) в магнитном поле 5 мТл (б) и 2 Tл (в) для объемных образцов 

Fe50Rh50 и Fe49Rh51. 

В Таблице 9 представлены основные параметры, характеризующие фазовый переход.   

Таблица 9. Начальные и конечные температуры перехода АФМ-ФМ и ФМ-АФМ, 

температурный гистерезис (ΔTгист), скачок намагниченности в магнитном поле 2 Тл (ΔM), 

значения производной намагниченности |𝑑𝑀
𝑑𝑇⁄ |

ПШПВ

5 мТл
 ,   |𝑑𝑀

𝑑𝑇⁄ |
ПШПВ

2Тл
, соответствующие 

переходу АФМ-ФМ, сдвиг положения фазового перехода в зависимости от изменения 

магнитного поля  (ΔdTпер/dH) в объемных сплавах Fe50Rh50 и Fe49Rh51.  

Образец 
Экспер. 

метод 

AФн 

(K) 

AФк 

(K) 

ФAн 

(K) 

ФAк 

(K) 

ΔTгист 

(K) 

ΔM2Tл 
|𝑑𝑀

𝑑𝑇⁄ |
ПШПВ

2 Тл

 

(K) 

|𝑑𝑀
𝑑𝑇⁄ |

ПШПВ

5 мТл

 
ΔdTпер/dH 

(KT-1) (A м2 кг-

1) (K) 

Fe50Rh50 

Дифф. 

калорим. 
351 394 373 316 21 - - -  

M(T)5мТл 353 372 358 336 14 119 21 12 4.5 

Fe49Rh51 

Дифф. 

калорим. 
339 355 321 307 34 - - -  

M(T)5мТл 339 341 323 322 18 129 1 1 8.0 

 

Начальные и конечные температуры перехода по данным дифференциальной 

калориметрии и намагниченности демонстрируют хорошее соответствие. Фазовый переход 

в образце 49:51 происходит при более низкой температуре, в узком температурном 

интервале (5-6 K против 60-80 K) и с более высоким значением скачка намагниченности 

(129 против 119 A м2 кг-1 в магнитном поле 2 Tл) по сравнению с образцом состава 50:50. 

При этом согласно теоретическим расчетам [448] наилучшие магнитокалорические 

свойства ожидаются для состава 50:50, однако этот сплав довольно неоднороден, как видно 

из ширины фазового перехода и температур его начала и окончания. Таким образом, 

продемонстрирована высокая чувствительность характеристик фазового перехода в почти 

эквиатомных сплавах FeRh к условиям синтеза.    

На Рисунке 55 представлены зависимости рассчитанных значений ∆𝑆𝑀(Т) и 

экспериментальные значения адиабатического изменения температуры ∆𝑇адиаб(Т). 
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Рисунок 55. (a)  Температурные зависимости изменения магнитной части энтропии 

∆𝑆𝑀(Т), рассчитанные для изменения магнитного поля от 0.5 до 2 Tл, полученные из 

температурных зависимостей намагниченности для обоих направлений фазового перехода 

АФМ→ФМ и ФМ→АФМ в образцах Fe50Rh50 и Fe49Rh51. (б) Температурные зависимости 

адиабатического изменения температуры (МКЭ)∆𝑇адиаб(Т) в магнитном поле 1.8 Тл для 

обоих направлений фазового перехода АФМ→ФМ и ФМ→АФМ в образце Fe49Rh51 и для 

фазового перехода АФМ→ФМ в образце Fe50Rh50. 

Магнитокалорические характеристики образцов состава Fe49Rh51 и Fe50Rh50 

представлены в Таблице 10 и 11, соответственно.  
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Таблица 10. Магнитокалорические характеристики объемных образцов сплава Fe49Rh51, 

полученного методом индукционной плавки. 

 

Fe49Rh51  

 

 
AФM→ФM  

(при нагреве) 
 

ФM→AФM  

(при охлаждении). 

H (Tл)  0.5 1.0 1.5 2.0  0.5 1.0 1.5 2.0 

∆𝑆𝑀
пик (Дж кг-1 K-1)  10.8 12.9 14.4 14.8  10.4 13.3 14.3 14.6 

RC-1 (Дж кг-1)  45 112 187 253  45 113 186 254 

RC-2 (Дж кг-1)  38 99 164 228  39 98 165 230 

𝛿𝑇ПШПВ (K)  4 8 13 17  4 9 13 18 

Тгор (K)  335 335 335 335  325 325 325 325 

Тхол (K)  331 327 322 318  321 316 312 307 

RC-3 (Дж кг-1)  25 73 128 182  26 70 127 184 

𝛿𝑇ПШПВ
RC-3 (K)  3 6 11 15  4 7 11 16 

Тгор
RC-3 (K)   335 334 334 334  325 324 324 324 

Тхол
RC-3 (K)   332 328 323 319  321 317 313 308 

 

Таблица 11. Магнитокалорические характеристики объемных образцов сплава Fe50Rh50, 

полученного методом индукционной плавки. 

 

Fe50Rh50  

 

 
AФM→ФM   

(при нагреве) 
 

ФM→AФM  

(при охлаждении). 

H (Tл)  0.5 1.0 1.5 2.0  0.5 1.0 1.5 2.0 

∆𝑆𝑀
пик (Дж кг-1 K-

1) 
 1.3 3.0 4.5 5.8  1.2 2.7 4.4 5.9 

RC-1 (Дж кг-1)  35 78 123 171  33 76 117 159 

RC-2 (Дж кг-1)  27 60 96 134  26 58 89 123 

𝛿𝑇ПШПВ (K)  27 26 28 29  28 28 27 27 

Тгор (K)  376 373 371 370  366 366 364 363 

Тхол (K)  349 347 344 341  338 338 337 336 

RC-3 (Дж кг-1)  18 39 62 85  18 38 59 81 

𝛿𝑇ПШПВ
RC-3 (K)  30 28 27 29  33 29 29 31 

Тгор
RC-3 (K)   378 374 371 370  370 366 366 366 

Тхол
RC-3 (K)   348 346 344 341  337 337 337 335 

 

Зависимость ∆𝑆𝑀(Т) в магнитном поле 0.5 Тл для сплава Fe49Rh51 значительно уже, 

при этом значение ∆𝑆𝑀
пик в образце данного состава гораздо выше по сравнению со сплавом 

Fe50Rh50 (10.8 против 1.3 Дж кг-1 K-1); кроме того, в поле выше 1 Тл форма зависимости 

становится плоской, что увеличивает хладоемкость и диапазон рабочих температур 𝛿𝑇ПШПВ. 

Удельное значение изменения магнитной части энтропии ∆𝑆𝑀
пик/∆𝐻 в относительно низком 

магнитном поле (0.5 Тл) достигает 21.6 Дж кг-1 К-1 Т-1, что значительно выше найденного 



 

150 

 

ранее для того же состава сплава (~12 Дж кг-1 К-1 Т-1 [76]) и аналогично полученному выше 

в настоящей работе для быстро закаленного объемного сплава, полученного дуговой 

плавкой (21.0 Дж кг-1 К-1 Т-1). В поле 2 Тл величина ∆𝑆𝑀
пик в образцах состава Fe49Rh51 и 

Fe50Rh50 достигает значений 14.8-14.6 Дж кг-1 K-1 и 5.8-5.9 Дж кг-1 K-1, соответственно. 

Значение, определенное для образца 49:51, является одним из самых высоких, 

зарегистрированных в мировой литературе для данного стехиометрического состава 

сплава. На экспериментальных зависимостях  ∆𝑇𝑎𝑑(Т) также обнаружены существенные 

различия. Образец состава 49:51 показывает максимальные значения  ∆𝑇𝑎𝑑 7.6 K и 5 K при 

изменении магнитного поля 1.8 Tл для переходов АФМ-ФМ и ФМ-АФМ, соответственно. 

Величина МКЭ в образце состава 50:50 примерно в 2 раза меньше и составляет около 3 К  

в поле 1.8 Тл. Кривые Fe49Rh51 демонстрируют узкий пик с 𝛿𝑇ПШПВ= 10 К при переходе 

AФM→ФM, в то время как 𝛿𝑇ПШПВ = 6 K при переходе ФM→AФM. При этом в образце 

Fe50Rh50 пик чрезвычайно широкий (𝛿𝑇ПШПВ больше 20 К). Полученный результат 

полностью соответствует данным измерений M(T) в этих образцах. В сплаве Fe49Rh51 

наблюдается температурный гистерезис МКЭ величиной 11 К в зависимости от 

направления перехода.  

Таким образом, сплавы разного состава отличаются различающимся метамагнитным 

поведением, а также различным сдвигом температуры перехода при изменении магнитного 

поля (Таблица 9).  

Полевые зависимости намагничивания/размагничивания M(H), измеренные при 

температурах в окрестности фазового перехода (оба направления), представлены на 

Рисунке 56.  



 

151 

 

 

Рисунок 56. Изотермические полевые зависимости намагниченности при температурах 

вблизи фазовых переходов АФМ-ФМ (нагрев) и ФМ-АФМ (охлаждение) в максимальном 

поле 2 Тл в объемных образцах сплавов Fe49Rh51 [(a) и (б)] и Fe50Rh50 [(в) и (г)]. 

Из измеренных кривых M(H) для образца состава 49:51 можно определить значение 

критического магнитного поля Hкр, выше которого процессы зарождения и роста ФМ фазы 

(при нагреве) происходят лавинообразно в большом объеме образца, приводя к резкому 

изменению намагниченности; оно было приблизительно определено простой 

экстраполяцией, а резкое изменение намагниченности позволяет предположить, что оно 

имеет узкое распределение. Для обратного перехода ФМ-АФМ его можно было определить 

только в диапазоне температуре от 318 до 327 K (Рисунок 57).  
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Рисунок 57. (а) Зависимость критического поля, при котором происходит фазовый переход 

АФМ-ФМ (при нагреве) и ФМ-АФМ (при охлаждении) Hкр(T) в объемном образце сплава 

Fe49Rh51. (б) Температурная зависимость потерь, связанных с магнитным гистерезисом, 

в образцах Fe50Rh50 и Fe49Rh51 для обоих направлений фазового перехода. 

Критическое поле линейно уменьшается при увеличении температуры фазового 

перехода со скоростью 0.12 Tл K-1. Напротив, для образца состава 50:50 зависимости M(H) 

показывают, что намагниченность плавно и постепенно увеличивается при увеличении 

поля, зависимость Hкр(T) не может быть определена. Такое поведение указывает на то, что 

влияние магнитного поля на переход в сплаве данного состава слабое. Оно соответствует 

широкой форме зависимости M(T), которая связана со слабым химическим и 

кристаллографическим порядкам структуры B2. Данное обстоятельство приводит к 

различным максимальным и средним потерям, связанным с гистерезисом (т.е. большим и 

малым для образцов 49:51 и 50:50, соответственно). Соответствующие температурные 

зависимости представлены на Рисунке 57(б). Максимальные значения потерь составляют 
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110 Дж кг-1 и 103 Дж кг-1 для переходов АФМ-ФМ и ФМ-АФМ в образце Fe49Rh51, 

соответственно, и 37 Дж кг-1 и 18 Дж кг-1 образце Fe50Rh50. Усредненные значения потерь 

составляют 87 Дж кг-1 и 85 Дж кг-1 для переходов АФМ-ФМ и ФМ-АФМ в образце Fe49Rh51, 

соответственно, и 28 Дж кг-1 и 13 Дж кг-1 образце Fe50Rh50.  

Влияние дефектов структуры и стехиометрического состава на 

магнитотепловые свойства 

Исходя из полученных результатов, а также согласно теории [448] о существенном 

влиянии дефектов на магнитотепловые свойства, в частности, МКЭ, сплавов семейства 

железо-родий, в настоящей работе предложена эмпирическая модель и проведены прямые 

измерения МКЭ, характеризующие и объясняющие влияние дефектов кристаллической 

структуры на положение температуры перехода и величину МКЭ в бинарном сплаве 

железо-родий.   

Как уже отмечалось выше, фазовый переход в сплавах FeRh является результатом 

взаимодействия спиновой и кристаллической подсистем сплава. Соответственно, 

незначительные изменения стехиометрического состава могут оказывать влияние на этот 

тонкий баланс взаимодействий. В соответствии с этим в настоящей работе в рамках теории 

разупорядоченных локальных моментов [418,504] сплав FeRh, близкий к эквиатомному 

составу, рассматривается как идеально упорядоченная структура B2 состава Fe(100-x)Rh(x) 

– Rh(100-y)Fe(y), где x и y имеют малые значения. При таком рассмотрении содержание 

атомов железа в сплаве определяется как c = (100-x+y)/2, и параметр дальнего порядка S = 

1-y/100. Для данного стехиометрического состава и заданных параметров c, y свободная 

энергия сплава записывается в виде: 

𝐹(𝑐, 𝑦, 𝐻, 𝑇) = 𝑈(𝑐, 𝑦,𝑚𝑓 , 𝑚𝑎) − 𝑇 (𝑆𝑀(𝑚𝑓 , 𝑚𝑎, 𝑇) + 𝑆реш(𝑇)) − 𝐻𝑚𝑓, (46) 

где U  - внутренняя энергия магнитной системы, 𝑆𝑀  - магнитный вклад в энтропию, 

𝑆реш – решеточный вклад, H – магнитное поле, mf – параметр ферромагнитного порядка 

(пропорционален суммарной намагниченности), ma – параметр антиферромагнитного 

порядка. В случае только АФМ упорядочения AFM ma=1, mf =0, в случае только ФМ – ma=0, 

mf =1, в ПМ состоянии при высоких температурах оба параметра равны нулю.  

Внутренняя энергия определяется соотношением: 

𝑈(𝑐, 𝑦,𝑚𝑓 , 𝑚𝑎) = −(𝑒𝑓𝑚𝑓
2 + 𝑒𝑎𝑓𝑚𝑎

2 + 𝑔𝑓𝑚𝑓
4 + 𝑔𝑎𝑓−𝑓𝑚𝑓

2𝑚𝑎
2 + 𝑔𝑎𝑚𝑎

4), (47) 

где (в мэВ) ef = 100 + 4.80(c – 50) + 6.94y, ea = 88 – 1.05(c – 50) + 2.8y, gf  = - 23, gaf-f  = 

18 and ga = 36.  Значения mf  и ma взяты из формулы (46) при условии минимума свободной 
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энергии. Данная модель используется в настоящей работе для анализа экспериментальных 

измерения МКЭ. 

Для указанных целей был изготовлен объемный образец бинарного сплава 

Fe50.4Rh49.6 (Department of Advanced Physics, Hirosaki University, Япония) из высокочистых 

металлов Fe, Rh. Исходные металлы чистотой 99.9 ат. % сплавлялись в атмосфере аргона 

при давлении 0.09 МПа. Температура плазменной дуги достигала 15 000 К. Перед плавкой 

порошок родия покрывали железом. Первая плавка была выполнена при низком токе, а 

следующие четыре – при высоких значениях тока. Увеличение тока дуги способствует 

конвекции расплавленного сплава. Переворачивание образца после каждой плавки делает 

его более однородным.  Химический состав образца Fe50.4Rh49.6 был определен методом 

рентгеноспектрального микроанализа (EPMA). Целевое значение стехиометрического 

состава было установлено Fe50Rh50, так как эмпирическая модель разрабатывалась именно 

для эквиатомного сплава.  

Из слитка в форме эллипсоида вращения были вырезаны образцы, которые 

отжигались в вакууме при температуре 1273 К в течение 24 ч с последующей быстрой 

закалкой в воде комнатной температуры. В каждом образце отмечается наличие около 7% 

фазы ГЦК, соответственно, АФМ и ФМ фазы занимают ~93% объема. 

В настоящей работе используется предложенный ранее в работах с участием автора 

[46,53,419] протокол воспроизводимых измерений намагниченности и МКЭ для учета 

влияния гистерезиса при фазовом переходе первого рода АФМ-ФМ, который включает в 

себя две схемы проведения измерений для нагрева и охлаждения.  

Структура образца Fe50.4Rh49.6 была изучена на рентгеновском дифрактометре 

M18XHF-SRA, MAC Science Сo. Ltd.) (Рисунок 58). В данной измерительной системе 

измеренный параметр решетки a определяется через постоянную решетки a0, эмпирический 

коэффициент K и угол рассеяния θ: a = a0 + a0Kcos2θ. В результате экстраполяции значение 

параметра решетки составило 2.974 ± 0.004 Å. 



 

155 

 

 

Рисунок 58. Результаты рентгеновской дифракции на образце Fe50.4Rh49.6. 

Из значений интенсивности рассеяния рентгеновского излучения может быть 

определен параметр дальнего порядка 𝑆 =
𝑓𝐹𝑒−𝑓𝑅ℎ

𝑓𝐹𝑒+𝑓𝑅ℎ
√

𝐼𝑠

𝐼𝑓
= 0.980, где fFe и fRh – атомные 

факторы рассеяния железа и родия, IS и If – интенсивности рассеяния сверхструктурного 

рефлекса и основного рефлекса, соответственно. 

На Рисунке 59 (a) показаны температурные зависимости МКЭ ΔT в поле 1.8 Tл. 

Сплав проявляет отрицательный магнитокалорический эффект с максимумом при 323.5 K. 

Как температура, в которой наблюдается максимум МКЭ ΔT(T), так и температура перехода 

Tпер находятся в хорошем согласии с данными намагниченности (Глава 4, Рисунок 84). 

Рисунок 59(б) – (г): (б) ниже Tпер (314 K), где наблюдается значительная величина МКЭ; (в) 

вблизи Tпер (324 K), где МКЭ достигает максимума; (г) выше Tпер, где МКЭ все еще 

наблюдается (330 K). 
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Рисунок 59. (a) Температурные зависимости МКЭ ΔT(T) для образца Fe50.4Rh49.6 в поле 1.8 

Tл и полевые зависимости ΔT(H) для одного цикла магнитного поля (от 0→+1.8 Тл→0→-

1.8 Тл→0) при температурах (б) 314 K, (в) 324 K и (г) 330 K. Черные стрелки обозначают 

направление изменения температуры, фиолетовые стрелки на рисунке (c) показывают 

температуру образца в начальный (Tнач) и конечный (Tкон) моменты времени приложения 

магнитного поля. Пунктирная линия – результаты теоретического моделирования. 

[53,419] 

Перед началом измерений образец находился в нулевом магнитном поле, затем поле 

увеличивалось со скоростью 1 Tл/с до -1.8 Tл, что вызвало падение температуры образцы 

из-за отрицательного МКЭ. Затем магнитное поле уменьшалось до нуля с той же скоростью, 

что сопровождалось повышением температуры образца. После этого поле вновь 

увеличивалось до +1.8 Tл с уменьшением температуры образца. По достижении 

максимального значения поля +1.8 Tл, поле вновь снижалось до нуля (при температуре 

TFIN). 

В магнитных холодильниках на рабочее тело действует циклично изменяющееся 

магнитное поле. В работе [505] показано, что при многократных циклах (1000-3000 циклов) 

изменения магнитного поля величина МКЭ в сплаве Fe48Rh52 уменьшается. Уменьшение 

эффективности охлаждения (величины МКЭ) за один цикл изменения магнитного поля 

впервые в мире было отмечено в сплавах Гейслера [506,507], что в случае этих материалов 
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объяснялось необратимым характером фазовой трансформации, индуцированной 

магнитным полем, а также близостью температуры мартенситного превращения и 

температуры Кюри аустенитной фазы. В дальнейшем аналогичный эффект наблюдался в 

сплавах FeRh, LaFeSi [76,508]. Авторы заключили, что это обусловлено наличием области 

сосуществования двух фаз, в которой объемная доля каждой фазы зависит от тепловой и 

магнитной истории. 

Экспериментальные результаты для бинарного сплава железо-родий объясняются в 

рамках предлагаемой в настоящей работе теоретической модели. Значение c (содержание 

атомов железа) составляет 50.4%. Также предполагается, что параметр дальнего порядка 

S=1 - y, близок к единице с незначительными отклонениями химического состава, которые 

моделируются с помощью распределения Гаусса так, чтобы среднее значение S составляло 

0.985 с параметром ПШПВ 0.004. Величина МКЭ ΔT рассчитывалась для каждого значения 

S и затем усреднялась по всему набору химических составов сплава. Выбор среднего 

значения S,  равного 0.985 (максимально близко к экспериментальной оценке 0.980) 

позволил получить положение пика МКЭ в хорошем согласии с экспериментальными 

данными, однако теоретическое значение величины эффекта оказалось на 20 % больше 

(Рисунок 59(а)). Резкое (в отличие от плавного экспериментального) уменьшение 

теоретической величины ΔT(T) за пределами температурного интервала 310 K ÷ 330 K 

объясняется аналогично.   

Далее в настоящей работе предложен механизм, который объясняет поведение МКЭ 

в цикле изменения магнитного поля. Предполагается, что в сплаве железо-родий 

существует слабый динамический магнитный отклик дальнего порядка, который может 

быть смоделирован следующим образом. Его изменение во времени настолько медленно, 

что в каждый момент времени ti можно считать термодинамическое равновесие 

достигнутым, а параметры ферро- и антиферромагнитного порядков, mf(ti) и ma(ti), 

усредненные по химическим составам, и значение МКЭ ΔT для каждого значения 

магнитного поля (ti) известными. Наличие такого отклика приводит к появлению 

дополнительного к внешнему полю H(ti) эффективного магнитного поля Hэфф = Cmf(ti-1), 

которое зависит от значения общей намагниченности, при этом феноменологический 

параметр C=3.8 Tл. Добавление этого простого динамического эффекта в теоретическую 

модель позволяет качественно правильно описать зависимости, наблюдаемые 

экспериментально (Рисунок 59(б),(в) и (г)).  

На экспериментальных зависимостях ΔT(H) наблюдается гистерезис при изменении 

магнитного поля (около 1.2 Tл) и невозвращение температуры образца к начальному 
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значению после одного цикла изменения магнитного поля. Эффект «невозвращения» 

наблюдается для всех температур в диапазоне 300 – 340 K, при этом величина (Tкон - Tнач) 

зависит от температуры (Рисунок 60(a)). Для сравнения на том же рисунке размещена 

зависимость ΔT(T), представленная ранее на Рисунке 59(a). Сама величина 

«невозвращения» (конечное значение (Tкон - Tнач)) достигает максимума при 325 K. Можно 

отметить, что максимум температурной зависимости (Tкон - Tнач) смещен на ~ 2 K по 

сравнению с пиком кривой ΔT(T). 

 

Рисунок 60. Экспериментальная и теоретическая температурные зависимости (a) 

абсолютного и (b) приведенного значений величины (TFIN - TINIT) для образца Fe50.4Rh49.6. 

Температурная зависимость МКЭ ΔT(T) приведения для сравнения положений пиков.  

Температурная зависимость приведенной к величине МКЭ при данной температур 

величины (Tкон - Tнач)/ΔT показана на Рисунке 60(б). Можно заметить, что в диапазоне 

температур 300–340 K, относительная величина «невозвращения» не меняется до значения 

температуры 315 K, затем наблюдается монотонный рост до значения «невозвращения» 

0.65 при 326 K. При температурах выше 326 K значение (Tкон - Tнач)/ΔT не меняется. На 

Рисунке 60(a) также приведена теоретическая зависимость Tкон - Tнач от температуры, 

которая качественно объясняет экспериментальные результаты. Ненулевая величина 
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«невозвращения» связана с фазовым переходом АФМ-ФМ первого рода. Обе 

экспериментальные зависимости, ΔT и Tкон - Tнач имеют несимметричный вид. Данное 

обстоятельство можно объяснить следующим образом: ΔT(T) имеет максимальное значение 

непосредственно вблизи (чуть ниже) температуры перехода Tпер , где свободная энергия 

(формула (46)) ФМ фазы равна свободной энергии АФМ фазы, то есть  ΔF = FФМ(H = 0,Tпер) 

– FАФМ(H = 0,Tпер) = 0. Приложение внешнего магнитного поля меняет АФМ порядок на 

ФМ, при этом наблюдается значительное изменение магнитной части энтропии, 

сопровождающееся большим МКЭ. С понижением температуры ΔT(T) уменьшается до 

нуля, при  этом ΔF также уменьшается, так как объем АФМ фазы в сплаве увеличивается. 

При нагревании обе величины: (FФМ (H ≠ 0,T) – FАФМ (H ≠ 0,T)) и ΔF становятся больше 

нуля, таким образом, наблюдается увеличение областей ФМ фазы, а величина ΔT также 

резко убывает.  

На Рисунке 61 представлена зависимость ΔT(H) для трех полных циклов изменения 

магнитного поля при 323 K. Во время первого цикла ΔT1 достигает -7.5 K, в процессе 

второго и третьего циклов МКЭ приблизительно в два раза меньше (-3.4 K). Вид кривых 

позволяет предположить, что значение МКЭ в последующих циклах уменьшается за счет 

эффекта «невозвращения». Данное предположение оказывается справедливым для всех 

магнитокалорических материалов, испытывающих фазовый переход первого рода, в случае 

нескольких циклов намагничивания/размагничивания [76,170]. В настоящее время не 

существует строгой теории магнитных фазовых переходов первого рода, однако большая 

часть материалов с гигантским значением МКЭ претерпевает фазовый переход именно 

первого рода, который, во многом, и обуславливает гигантский МКЭ в данных материалах 

[42,44,509]. Гистерезис (полевой или температурный) в зависимости от направления 

перехода является довольно хорошо изученным явлением [170], соответственно, методы 

минимизации его последствий (в тех случаях, где это необходимо), также известны. В 

последние годы обнаружены новые материалы, испытывающие фазовый переход первого 

рода, с незначительным гистерезисом: Eu2In [510], Pr2In [172] 

В настоящей работе открыто новое явление – гистерезис самого МКЭ при его 

динамическом измерении, то есть в полном цикле изменения магнитного поля. Работа, 

опубликованная автором [А53] по итогам проведенного анализа, является второй в мире 

после работы [76], при этом фактические измерения МКЭ проводились одновременно. 

Расчет в рамках предложенной теоретической модели МКЭ демонстрирует 

аналогичное поведение: в первом цикле ΔT1 = ~ -9.8 K, во втором и последующих МКЭ 

составляет ~ -4.9 K, что хорошо согласуется с экспериментальными результатами.  
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Рисунок 61. Полевые зависимости МКЭ ΔT(H), полученные в ходе трех полных циклов 

изменения магнитного поля при 324 K в образце Fe50.4Rh49.6 [419]. 

С практической точки зрения данное обстоятельство означает меньшую 

эффективность охлаждения в магнитных рефрижераторах, использующих 

многоступенчатые циклы намагничивания/размагничивания. Наличие полевого 

гистерезиса МКЭ также должно приниматься во внимание.  

Таким образом, выяснение природы однократного «невозвращения» температуры во 

время первого цикла охлаждения и практически двукратного падения величины МКЭ во 

время последующих циклов может способствовать открытию новых материалов, 

сохраняющих свои магнитокалорические свойства в нескольких циклах изменения 

магнитного поля. 

Динамика магнитного фазового перехода АФМ-ФМ 

Экспериментальное изучение взаимосвязи между спиновой и решеточной 

подсистемами бинарного сплава железо-родий путем анализа поведения магнитотепловых 

свойств позволило в настоящей работе описать динамику происходящего в них фазового 

перехода первого рода. 

В литературе вопрос динамики фазового перехода в сплавах железо-родий, в 

основном, рассматривался ранее в тонких пленках. Так, в работе [511] на основе измерений 

намагниченности делается вывод о том, что магнитоструктурный фазовый переход 

происходит не за один шаг, а в результате многоступенчатого процесса, в котором 

проявляются различные механизмы зарождения и роста новой ФМ фазы. Эволюция 

перехода АФМ–ФМ пленки FeRh исследована авторами работы [512] с использованием 

различных рентгеновских методов (методы X-PEEM, XMCD, nano-XRD). Получено, что 
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при магнитоструктурном переходе АФМ-ФМ происходит зарождение доменов на 

дефектах, а дальнейший рост доменов задерживается окружающей областью, в которой 

пока не произошел фазовый переход. Авторы отмечают, что этот характер приводит к 

широкой области сосуществования фаз при переходе, а также к температурной зависимости 

размера доменов, похожей на наблюдаемый при фазовых переходах второго рода. Можно 

отметить эволюцию высокотемпературной ФМ-фазы в виде зародышевых островов, 

которые статичны на временной шкале измерения (от нескольких минут до часов). По мере 

роста первоначальных островов с ростом температуры наглядно показано зарождение 

новых областей при более высоких температурах, которые затем вырастают и 

присоединяются к большим островам. Это указывает на то, что зарождение новых областей 

ФМ фазы возникает на различных дефектах, окружение которых имеет более низкую 

эффективную температуру перехода из-за локальных деформаций и/или изменений 

электронной структуры. 

Последней на сегодняшний день работой, в которой экспериментально изучается 

динамика фазового перехода в тонкопленочных системах бинарного сплава железо-родий, 

является работа [А50] с участием автора. Изучение релаксационных зависимостей 

намагниченности позволило предложить феноменологическую модель зарождения и 

эволюции ФМ фазы: зарождение ФМ фазы начинается на поверхности пленки, с 

дальнейшим прорастанием к подложке. При этом, модель, построенная для двумерной 

системы, не отражает динамики перехода в объемных образцах, поэтому она была частично 

использована и модифицирована для трехмерного случая в настоящей работе. 

Для образца бинарного сплава Fe49Rh51 в магнитном поле 1 кЭ (время установления 

магнитного поля такой величины много меньше времени релаксации системы – суммарно 

около 10 мин – соответственно, все процессы в образце анализируются в уже 

установившемся магнитном поле) были измерены релаксационные зависимости 

намагниченности в окрестности фазового перехода АФМ-ФМ в диапазоне температур 335-

343 К (Рисунок 62).  
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Рисунок 62. Временные зависимости намагниченности объемного образца сплава Fe49Rh51 

в процессе фазового перехода АФМ-ФМ в диапазоне температур 335-341 К в магнитном 

поле 1 кЭ. 

При температурах ниже 341 К на кривых намагниченности наблюдаются аномалии типа 

«ступеней», существование которых объясняется процессами зарождения, роста и 

объединения ФМ фазы на поверхности образца. При 341 К ступени на релаксационной 

зависимости практически исчезают: наблюдается фактически линейный рост 

намагниченности. Более того, абсолютные значения намагниченности в один и тот же 

момент времени на релаксационной зависимости при 339 и 341 К меняются практически на 

порядок. Увеличение магнитного момента в несколько раз свидетельствует о начале 

прорастания ФМ фазы с поверхности в объем. При дальнейшем увеличении температуры 

ступени намагниченности не наблюдаются. 

Для объяснения полученных экспериментальных результатов была предложена 

феноменологическая модель зарождения и роста ФМ фазы в бинарном сплаве железо-

родий, фактически представляющая собой модель динамики фазового перехода (Рисунок 

63).  
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Рисунок 63. Эволюция ФМ фазы в объемном образце бинарного сплава железо-родий 

(модель). 

По аналогии с тонкопленочной системой того же стехиометрического состава, 

исследованной ранее при участии автора [А50] (в настоящей работе данные результаты не 

рассматриваются) в разрабатываемой модели предполагается, что рост ФМ фазы 

начинается на поверхности объемного образца. Эволюция ФМ фазы включает в себя этапы 

зарождения, роста и объединения областей ФМ упорядочения, которые вначале происходят 

на поверхности образца. После того, как вся поверхность образца переходит в ФМ 

состояние, фаза начинает прорастать в объем. Изучаемый образец в хорошем приближении 

представляет собой цилиндр с размерами, указанными на Рисунке 63, где d – толщина 

приповерхностного слоя, в котором наблюдается начальная эволюция ФМ фазы, до ее 

прорастания в объем образца. Величину этого слоя можно оценить по экспериментальным 

данным намагниченности (Рисунок 62): отношение величины намагниченности до начала 

прорастания ФМ фазы в объем и намагниченности насыщения при 1кЭ составляет ~20%, 

соответственно, аналогичное отношение справедливо для объема приповерхностного слоя 

к объему всего образца, который составляет (в предположении, что изучаемый образец 

имеет форму цилиндра) 0.18 см3, откуда объем приповерхностного слоя составит 0.035 см3. 

Соответственно, оценка толщина слоя дает величину около 700 мкм, или 14 размеров 

кристаллитов (при размере кристаллита в бинарном сплаве железо-родий  около 50 мкм 

(Глава 4, Рисунок 77). 

Подробный анализ предложенной модели представлен на Рисунке 64.  
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Рисунок 64. (а) Временная зависимость релаксации намагниченности сплава при 

температуре 335 К в поле 1 кЭ. Пунктиром выделены ступени на кривой; (б) Зависимости 

величины скачка намагниченности и ширины ступени от номера ступени 

Для анализа была выбрана релаксационная зависимость намагниченности, измеренная при 

335 К, так как скорость образования зародышей ФМ фазы в данном случае минимальна, 

при этом, процесс зарождения происходит только в начальные моменты времени, что 

позволяет отделить одну ступень на другой (разделить их во времени), а также определить 

на каждой из них величину изменения магнитного момента. Так на Рисунке 64(а) при 335 К 

рассмотрено 9 ступеней намагниченности. Их количество, в общем случае, зависит от 

длительности эксперимента и температуры. Рисунок 64(б) иллюстрирует основные 

параметры ступеней: ширину и высоту. Выделяя немонотонные участки, возможно 

отделить друг от друга процессы зарождения, роста и объединения областей ФМ 

упорядочения. На этапе I (ступени 1-2) происходит только образование зародышей ФМ 

фазы, соответственно, можно наблюдать наиболее резкий рост общей намагниченности, 

который неизбежно отражается на уменьшении времени релаксации: системе достаточно 

минимального на данном этапе времени для достижения искомого магнитного состояния. 

Этап II включает в себя процессы зарождения и одновременного роста уже существующих 

областей ФМ упорядочения. На данном этапе наблюдается монотонное замедление роста 

общей намагниченности, что отражается в уменьшении вклада в намагниченность каждой 

ступени (2-5). Более того, заметно увеличение времени релаксации, которое связано с тем, 

что теперь два процесса играют роль - нуклеация и рост, а не один. Процесс зарождения 

ФМ областей происходит быстрее роста уже образовавшихся области ФМ фазы, при этом 

второй процесс со временем начинает превалировать, с чем связано увеличение общего 

времени релаксации системы.  На этапе III основную роль играют процессы роста и 

объединения областей ФМ фазы. Постепенное уменьшение времени релаксации (по 

сравнению с этапом II) cвязано с окончанием «медленного» процесса роста зародышей ФМ 
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фазы на поверхности образца (ступени 5-7): фактически вся поверхность становится 

ферромагнитно упорядоченной. После 8 ступени время может увеличиваться только за счет 

того, что индуцированный фазовый переход заканчивается и система становится 

стабильной, что видно из малого изменения намагниченности на ступенях 7-9. При этом, 

не существует однозначных методик, которые позволили бы отделить друг от друга 

процессы нуклеации, роста и объединения ФМ кластеров из результатов магнитометрии. 

Предложенная модель частично подтверждается экспериментальными данными, 

известными из литературы. Динамическое исследование намагниченности методом XMCD 

при сверхбыстром переходе, вызванном лазером, показывает возрастание намагниченности 

за 100 пс при переходе АФМ–ФМ за счет быстрого процесса образования ФМ областей и 

дальнейшего медленного процесса их расширения. В работе [513] показано, что в динамике 

роста намагниченности происходит быстрый начальный рост магнитного момента за 10 нс, 

после которого следует постепенный процесс выравнивания, во время которого локальные 

магнитные моменты выравниваются один относительно другого за время около 50 нс. В 

результате исследования динамики процесса размагничивания получено характерное время 

размагничивания 200 фс [465], при этом в работе [467] отмечено различное время 

размагничивания атомов Fe и Rh – размагничивание Fe происходит за более короткое 

время, что тоже может оказывать влияние на поведение намагниченности на каждой 

конкретной ступени в зависимости от стехиометрического состава и наличия дефектов 

структуры. 

Основные результаты Главы 3 

Продемонстрирован теоретико-расчетный подход на основе модели Бина-Родбелла, 

с помощью которого установлен механизм фазового перехода первого рода в бинарных 

сплавах железо-родий. Использование разработанной  модели требует знания параметров 

магнитоупругого взаимодействия, которые хорошо известны из литературы. Предложенная 

в настоящей работе и в соответствующей работе автора [А49] идея зависимости параметров 

обменного взаимодействия в сплавах железо-родий от объема в дальнейшем нашла свое 

отражение в квазигармонических вычислениях обменных параметров для различных 

значений объема, предсказании резкого фазового перехода и расчете значений изменения 

энтропии в сплавах железо-родий в работах других авторов [77]. 

Причиной АФМ - ФМ фазового перехода в сплавах FeRh является появление 

ненулевого магнитного момента на атомах родия при одновременном увеличении объема 

решетки в сочетании с уменьшением абсолютного значения обменного интеграла 

𝒥12 между подрешетками атомов железа и родия. 
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Достижение воспроизводимости и максимально возможных значений 

магнитотепловых свойств в сплавах FeRh требует понимания того, как меняющиеся 

параметры синтеза влияют на магнитоструктурный переход. В настоящей работе было 

показано сильное влияние скорости охлаждения на магнитотепловые свойства бинарного 

сплава сплава железо-родий. Скорость охлаждения также влияет на фазовый состав 

образца: быстро закаленный сплав является практически однофазным с преобладанием 

фазы B2 (типа CsCl), при этом ГЦК гамма-фаза является доминирующей в медленно 

охлажденном образце. Быстрая закалка приводит к: (а) более резкому фазовому АФМ-ФМ 

переходу и, соответственно, более быстрому изменению намагниченности; (б) большему 

значению МКЭ в терминах изменения магнитной части энтропии ∆𝑆𝑀
пик и быстрому 

приближению величины ∆𝑆𝑀
пик к насыщению; (в) столообразному виду кривой ∆𝑆𝑀(Т) (в 

полях, превышающих 1 Тл); (г) большей хладоемкости сплава и; (д) большим 

индуцированным магнитным полем средним потерям, связанным с гистерезисом. 

В образцах сплава Fe100-xRhx с x=50, 50.5 и 51, изготовленных методом 

индукционной плавки, наблюдались следующие особенности: (a) по сравнению с дуговой 

плавкой индукционная плавка является преимущественным методом изготовления сплавов 

семейства железо-родий, поскольку она обеспечивает лучшую однородность для получения 

воспроизводимых характеристик фазового перехода в любой части синтезируемого образца 

и, после соответствующего термического отжига, высокоупорядоченной структуры типа 

B2. Это происходит благодаря перемешивающему воздействию вихревых токов на расплав; 

(б) воспроизводимость характеристик фазового перехода существенно зависит от 

стехиометрического состава сплава: незначительное отличие составов 49:51 и 50:50 

наглядно демонстрирует это на примере совершенно разных магнитотепловых откликов.  

Несмотря на окончательный выбор метода изготовления объемных сплавов 

семейства железо-родий, представленный впервые в настоящей работе, изучение 

воспроизводимости характеристик фазового перехода в указанных материалах является 

чрезвычайно сложной задачей и требует дальнейших исследований для получения более 

глубоких знаний о влиянии конкретных параметров синтеза на достижение 

воспроизводимой высокой степени химического и кристаллографического порядка около 

эквиатомных сплавов FeRh и неизбежно возникающих при изготовлении столь 

чувствительных сплавов дефектов структуры. 

Влияние дефектов структуры на магнитотепловые свойства изучено на образце 

Fe50.4Rh49.6. Для этого предложена количественная теоретическая модель, в которой 

свободная энергия бинарного сплава железо-родий учитывает неидеальность 
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стехиометрического состава реальных образцов, путем введения в модель динамических 

(изменяющихся во времени) параметров АФМ и ФМ упорядочения, учитывающих степень 

замещения в бинарном сплаве части атомов железа атомами родия и наоборот. Показано, 

что незначительные дефекты структуры (до 2 об. %) оказывают существенное влияние как 

на температуру фазового перехода АФМ-ФМ, так и на поведение магнитотепловых 

свойств. Кроме того, в рамках модели объяснена причина резкого падения (практически в 

2 раза) и гистерезиса МКЭ при циклическом изменении магнитного поля. Эффект 

«невозвращения» МКЭ выражается в том, что конечная температура при полном цикле 

изменения магнитного поля не возвращается к начальному значению при переходе АФМ–

ФМ, и возвращается при обратном переходе ФМ–АФМ. Теоретически показано, что 

данный эффект может быть объяснен наличием дополнительного динамического 

взаимодействия между областями АФМ и ФМ упорядочения. 

Разработана модель динамики магнитного фазового перехода в объемных образцах 

бинарного сплава железо-родий, которая позволяет отделить друг от друга процессы 

нуклеации, роста и объединения ФМ кластеров по данным релаксационных зависимостей 

намагниченности. 

Несмотря на то, что бинарный сплав железо-родий изучен довольно хорошо, и 

обладает рекордными значениями магнитотепловых свойств, тем не менее, максимальные 

значения этих свойств наблюдаются в области температур выше комнатной (~60-80 °С), что 

требует изучения легированных сплавов семейства железо-родий c более низкими 

значениями температур переходов и практически такими же значениями магнитотепловых 

свойств. Изучению одного из таких семейств (сплавы железо-родий, легированные 

палладием) посвящена Глава 4. 
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Глава 4. Структурные, магнитные и магнитотепловые свойства 

трехкомпонентных сплавов семейства железо-родий, легированных палладием 

Сплавы железо-родий, легированные третьим элементом: обзор литературы 

В литературе встречается довольно мало работ, посвященных изучению сплавов 

железо-родий, легированных третьим элементом. Предыдущие исследования указывают на 

то, что частичное замещение родия в сплавах FeRh такими металлами, как палладий, 

платина, иридий, никель, медь, хром, рутений и др. приводит к смещению температуры 

фазового перехода, уменьшению величины МКЭ, уширению его пика на температурной 

кривой, изменению удельного сопротивления [481,514–518]. В работе [515] представлены 

кривые намагничивания и изменения магнитной части энтропии для следующих сплавов: 

Fe50Rh50, Fe50(Rh49Cu1), Fe50(Rh47Pd3), Fe50(Rh48Cu2), (Fe47.5Ni1.5)Rh51. При модификации 

кристаллической решетки FeRh путем добавления небольшого количества 3d или 4d 

переходного металла изменяются как намагниченность насыщения, так и температура 

фазового перехода. При этом происходит увеличение температурного гистерезиса. 

Изменение температуры магнитного перехода сплавов на основе FeRh при добавлении 

небольшого количества Co, Ni и Pd изучалось в работе [519]. Можно отметить различный 

характер зависимости температуры перехода от концентрации для различных добавок: если 

для Co и Ni зависимость имеет линейное поведение, то для Pd наблюдается характерный 

минимум при x = 0.08. В работе [520] также исследованы сплавы FeRh1-xMx, где М=Fe, Co, 

Ni, Pd, Ir, Pt. Отмечено, что замена родия 3d металлом приводит к снижению температуры 

перехода вследствие того, что магнитный момент атома замещающего металла 

стабилизирует ФМ фазу. Авторы обнаружили фазовый переход АФМ–ФМ в системе FeRh1-

xIrx, который сопровождается увеличением объема.  

Добавление в сплав третьего металла может реализовать другую, некубическую 

кристаллическую структуру. Например, в работе [521] исследованы сплавы FeRh1-xPtx, 

имеющие объёмно-центрированную тетрагональную (ОЦТ) структуру. Как правило, 

легирование большим количеством третьего элемента в кристаллической решетке может 

привести к изменению ее симметрии от объемно-центрированной кубической (ОЦК) до 

ОЦТ или орторомбической [522,523]. Изменение кристаллографической симметрии 

сплавов FeRh, легированных палладием, демонстрируется с использованием различных 

экспериментальных методов: рентгеновской дифракции [520,524], магнитосиловой 

микроскопии [525,526]. Однако наиболее точным методом определения структурных 

свойств является EXAFS-спектроскопия, которая используется для точного описания 

кристаллической структуры бинарных сплавов на основе FeRh [527,528] и которая никогда 
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ранее не применялась для исследования трехкомпонентных сплавов, что впервые 

выполнено в настоящей работе. В работе [528] выявлено необычное поведение в сплаве 

FeRh: длина связи между вторыми соседними атомами Fe-Fe и Rh-Rh больше, чем длина 

связи  между первыми соседями  Fe-Rh или Rh-Fe в структуры типа ОЦК выше температуры 

перехода АФМ-ФМ. Такое же явление недавно было описано в работе [527] для тонких 

пленок FeRh. Наблюдаемые результаты позволили авторам сделать вывод, что локальные 

спиновые (магнитные) флуктуации и флуктуации расстояния между атомами Fe-Fe 

(структурные флуктуации) играют важную роль в управлении метамагнитным переходом, 

при этом гибридизация в сплаве FeRh связана со статической стабильностью каждой 

магнитной фазы [527].  

Важным практическим результатом является значительное увеличение 

хладоемкости при легировании сплава Fe50Rh50, даже несмотря на большие потери на 

гистерезис. Если величина хладоемкости (refrigerant capacity, RC, количество теплоты, 

переданное магнитным материалом в течение одного цикла магнитного охлаждения [515]), 

для двухкомпонентной системы Fe50Rh50 составляет около 150 Дж/К, то для легированных 

систем Fe50(Rh49Cu1), Fe50(Rh47Pd3), Fe50(Rh48Cu2), (Fe47.5Ni1.5)Rh51 значение RC 

увеличивается до 170–210 Дж/кг [515]. Возрастание величины RC связано с присутствием 

в объемном образце небольших случайных закаленных областей и локальных дефектов. 

Добавление небольшого количества 3d или 4d переходного металла в решетку FeRh 

приводит к уширению перехода, в свою очередь, может способствовать выигрышу в 

производительности охлаждения.  

Увеличение эффективности охлаждения в результате добавления в состав сплава 

FeRh небольшого количества третьего металла подтверждено авторами работы [516]. Были 

получены температурные и полевые зависимости намагниченности объемного сплава 

Fe0.975Ni0.025Rh. На основе данных по намагниченности были определены температурные 

зависимости изменения магнитной части энтропии и вычислены значения эффективности 

охлаждения, как для первого цикла изменения магнитного поля, так и для последующих. 

Эффективное значение хладоемкости, которое соответствует многократному изменению 

магнитного поля амплитудой 5 Тл с учетом потерь на гистерезис, равно 492.8 Дж/кг [516]. 

Авторы отмечают, что полученное значение RC является одним из наибольших, 

достигнутых в области комнатных температур, а МКЭ в полученном материале является 

воспроизводимым при действии многократных циклов намагничивания/размагничивания. 

Ввиду фактического отсутствия теоретических работ, посвященных 

трехкомпонентным сплавам за исключением работы [529], для сравнения полученных в 
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настоящей главе результатов расчетов используются, в том числе, соответствующие 

работы, посвященные бинарным сплавам железо-родий. В работе [530] были выделены 

основные факторы, вызывающие магнитоструктурный переход, о которых уже ранее 

говорилось в главе 3: параметры обменного взаимодействия между атомами железа зависят 

от степени магнитного упорядочения системы и от величины индуцированного магнитного 

момента на атомах родия. Тем не менее, авторы приходят к выводу, что связь между 

структурными и магнитными свойствами остается «неуловимой». Последней на 

сегодняшний день теоретической работой, в которой рассматривается динамика решетки 

антиферромагнитной и ферромагнитной фаз кубического FeRh, стала работа [531]. Уже при 

низкой температуре кубическая структура антиферромагнитной фазы становится 

динамически стабильной. Кроме того, была обнаружена существенная разница частот 

колебаний решетки ферромагнитной и антиферромагнитной фаз в зависимости от 

температуры. Динамика решетки играет решающую роль в метамагнитном фазовом 

переходе в FeRh и его рекордных магнитокалорических свойствах.  

Таким образом, с учетом ограниченного количества комплексных исследований 

сплавов железо-родий с добавлением третьего легирующего элемента, а также учитывая 

сложность анализа разрозненных экспериментальных данных образцов различного, а 

зачастую, неизвестного качества (химический состав, наличие примесей, степень фазового 

совершенства), в настоящей главе были завершены исследования на объемных образцах 

сплава железо-родий, легированных палладием, для которых ранее автором уже были 

изучены и опубликованы результаты исследований структурных, магнитных и 

магнитокалорических свойств [А53,А57], частично представленные в Главе 3 настоящей 

работы. 

В соответствии с этим в настоящей главе были проведены расчеты из первых 

принципов постоянной кристаллической решетки, свободной энергии, магнитного момента 

на атом и плотности электронных состояний с целью исследования микроскопических 

структурных и магнитных свойств сплавов Fe50Rh50−xPdx (x = 1.9; 3.7; 5.6; 6.3; 7.4; 9.3; 

12.5; 18.8 и 25.0) и их сравнение результатами для бинарного сплава. По сравнению с 

данными работы [529] в настоящей главе спиновая поляризация трехкомпонентных сплавов 

железо-родий-палладий с концентрацией палладия менее 25% рассчитана впервые, кроме 

того, в первый раз ab initio расчеты позволили определить термоэлектрические и 

транспортные свойства таких сплавов, которые подробно представлены в соответствующей 

работе автора [А56]. Кроме того, в экспериментальной части настоящей главы были 
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изучены структурные, магнитные и магнитотепловые свойства объемных образцов 

трехкомпонентных сплавов, легированных палладием. 

Трехкомпонентные сплавы железо-родий-палладий: обзор литературы 

Впервые составы с палладием Fe48Rh46Pd6 и Fe48Rh49Pd3 рассматриваются в работе 

[423], для них наблюдается существенное уменьшение температуры фазового перехода по 

сравнению со сплавом железо-родий, на 23 и 49 %, соответственно, при практически 

аналогичном уменьшении изменения магнитной части энтропии за счет исчезновения 

магнитного момента на родии в АФМ состоянии (в работе эта мысль высказана в качестве 

предположения и ничем не подтверждается в силу ограниченных экспериментальных 

возможностей тех лет). Следующие систематические исследования этих сплавов 

произошли почти 30 лет спустя [518]. В этой работе в сплавах с небольшим содержанием 

палладия Fe49(Rh1-xPdx)51, где x=0÷0.14 измерялись намагниченность, электрическое 

сопротивление, магнитосопротивление и теплоемкость. Магнитное состояние и 

электрические свойства рассматриваемых соединений сильно зависят от количества атомов 

замещения благодаря электронному происхождению магнитных фазовых переходов, при 

этом полевые и температурные переходы первого порядка сопровождаются гигантским 

магнитосопротивлением (Δρ/ρ до -88%). Также для сплавов с палладием были определены 

магнитные фазовые диаграммы.  

Вероятно, такой перерыв в изучении сплавов был связан с началом 

целенаправленного изучения влияния технологического процесса изготовления на 

физические и химические свойства образцов [532].  

Изменение магнитокалорических параметров при частичной замене родия в сплавах 

FeRh было исследовано в работе [481]. Были проведены измерения намагниченности, 

электрического сопротивления, теплоемкости и адиабатического изменения температуры 

для 7 сплавов с различным процентным содержанием добавки палладия Fe49(Rh1-xPdx)51, где 

x = 0; 0.01; 0.03; 0.06; 0.07; 0.08; 0.09. Можно заметить монотонное изменение свойств при 

увеличении содержания Pd в сплавах Fe49(Rh1-xPdx)51, где x = 0; 0.01; 0.03; 0.06; 0.07; 0.08; 

0.09. При увеличении содержания Pd увеличивается ширина гистерезиса, а также смещение 

температуры перехода, в то время как значение изменения магнитной части энтропии 

уменьшается. Прямых измерений величины МКЭ авторы работы [481] не проводили. При 

увеличении содержания Pd наблюдается уменьшение примерно в 2 раза относительно 

двухкомпонентного сплава FeRh максимальной величины изменения магнитной части 

энтропии и температуры перехода. Наблюдается уширение пиков ∆𝑆𝑀(Т) при увеличении 

палладия в сплаве, что может свидетельствовать о возможном росте эффективности 
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охлаждения. Из монотонного характера изменения рассматриваемых параметров 

выбивается состав при x = 0.09. О возможных причинах этого авторы не упоминают. 

Возможно, при увеличении содержания Pd в сплаве FeRh-Pd возникают области Fe-Pd с 

ГЦК L10 структурой [533]. При этом в другой работе [524] для состава Fe50Rh40Pd10 

наблюдается «прогнозируемый» АФМ-ФМ переход при 270 К, однако в данной статье 

авторы уделяют больше внимания мартенситному превращению в сплаве при 175 К, 

который сопровождается изменением кубической структуры на тетрагональную, что, в 

целом, не характерно для мартенситных превращений. Это может быть связано как с 

относительным увеличением количества атомов железа в составе сплава, так и с 

особенностями скорости охлаждения образца при изготовлении.  Впервые о динамике 

перехода и сосуществовании фаз в объемном образце с палладием Fe49(Rh0.93Pd0.07)51 

говорится в работах [534,535], при этом для исследования используются косвенные методы 

измерения электрического и магнитосопротивления. Авторы делают акцент на изучении 

динамики перехода в сильных магнитных полях: ими выбран состав с минимальной 

температурой перехода АФМ-ФМ в семействе сплавов с монотонным увеличением атомов 

палладия. Обнаружена критически медленная динамика перехода в полях выше 6 Т 

(температура перехода составляет в этом поле около 50 К) и полное исчезновение перехода 

в более высоких полях до 8 Т, что приводит к сосуществованию АФМ фазы и 

ферромагнитных включений по типу спинового стекла (glasslike arrested state (GLAS), 

которые исчезают при нагреве образца. Кроме того, в работах указывается на существенное 

влияние методов отжига образцов на их свойства, в частности, на увеличение доли 

«правильной» ОЦК фазы по сравнению с «паразитной» ГЦК при правильных условиях 

отжига, которые подбираются практически индивидуально в зависимости от 

стехиометрического состава образца.  

Нейтронные исследования сплавов железо-родий и, тем более, сплавов с палладием 

также весьма редки. Единственной на сегодняшний день работой, описывающей  

систематические нейтронографические исследования объемных сплавов железо-родий с 

палладием FeRh1-xPdx, где x=0.53÷0.61, является [523]. Важно отметить, что в данной работе 

рассматриваются такие концентрации палладия, при которых основной фазой сплава 

является объемно-центрированная тетрагональная, а не кубическая, которая, собственно, 

обеспечивает рекордные величины магнитотепловых свойств. Авторами делаются 

следующие выводы: замещение родия палладием стабилизирует ОЦ тетрагональную 

решетку сплава при увеличении концентрации палладия; в зависимости от концентрации 

палладия в сплавах наблюдается либо переход АФМ-ПМ, либо АФМ-ФМ для x=0.35÷0.53 
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и x=0.53÷0.61, соответственно; ниже комнатной температуры обнаружена новая ФМ фаза с 

орторомбической симметрией. Понижение симметрии могло также стать причиной 

увеличения магнитного момента в новой фазе.   

Остальные нейтронографические исследования последних лет проводились только 

на тонких пленках разных составов, например Fe44Rh56, причем в ряде статей состав 

исследуемых образцов даже не был указан [536–539].  Единственной работой на тонких 

пленках, легированных палладием Fe46Rh48Pd6 и исследованных с помощью нейтронов, 

была [540]. Методом поляризованной нейтронной рефлектометрии (PNR) близи фазового 

перехода в диапазоне температур от 5 К до 425 К для трехслойной пленки (слои отделялись 

прослойками платины толщиной 6÷10 нм), и от 5 К до 300 К для однослойной были сняты 

профили структуры и намагниченности. На интерфейсе сплава и платины наблюдалось 

ферромагнитное упорядочение, тогда как на расстоянии от контакта наблюдался 

метамагнитный переход. 

Как следует из Главы 3, сплавы семейства железо-родий требуют тщательного 

подбора условий синтеза для гарантированного воспроизведения свойств. Данное 

обстоятельство связано не только с трудностью достижения точности элементного состава 

до 0.1 %, но и с наличием в образце парамагнитной гамма-фазы, объемная доля которой 

может варьироваться от единиц до десятков процентов, что особенно характерно для 

трехкомпонентных сплавов. Наличие гамма-фазы приводит к перераспределению 

механических напряжений во время фазового перехода, что может снизить температуру 

фазового перехода и, в частности, магнитокалорический эффект [493]. Предположительно, 

появление «паразитной» фазы связано с тем, что линия границы раздела на фазовой 

диаграмме концентрации проходит вблизи значений синтезированных концентраций [420]. 

На практике охлаждение сплава после отжига происходит за конечное, то есть не 

бесконечно быстрое, время. Это приводит к тому, что по мере остывания система проходит 

через состояние, в котором гамма-фаза более стабильна, что объясняет ее появление. Во 

всех экспериментальных работах, в том числе с участием автора, сообщается о 

парамагнитном состоянии гамма-фазы в трехкомпонентных сплавах при комнатной 

температуре [А58,491]. В то же время существуют теоретические работы, в которых 

говорится о стабильном ФМ состоянии эквиатомной гамма-фазы сплава на основе FeRh 

[541]. Кроме того, в экспериментах [535,542] описано поведение спинового стекла в гамма-

фазе в объемных сплавах и в наночастицах с упорядочением атомов в ГЦК решетке. 

Поэтому вопрос о магнитном упорядочении гамма-фазы также рассматривается в 

настоящей главе на примере сплавов железо-родий-палладий. 
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Теоретическая модель: расчеты электронных и магнитных характеристик из 

первых принципов 

Расчеты спиновой поляризации проводились с использованием пакета программ VASP 

[543–545] в рамках формализма теории функционала плотности. Программа выполняет 

полный релятивистский расчет невалентных электронов и обрабатывает валентные 

электроны в скалярном релятивистском приближении [546]. Используемый критерий 

сходимости энергетических значений составлял 0.1 мэВ. Граничная кинетическая энергия 

дополненной плоской волны для уравнения электронной волновой функции Кона-Шама 

равна 400 эВ. Базис плоских волн был сгенерирован с учетом 8 валентных электронов 

железа (3d74s1), 9 валентных электронов родия (4d85s1) и 10 валентных электронов палладия 

(4d95s1). 

Метод PAW (комбинация методов псевдопотенциалов и присоединенных плоских 

волн) [547] используется для моделирования эффекта ядра на электронную плотность 

валентных электронов. Обменная и корреляционная энергии рассчитываются с помощью 

обобщенного градиентного приближения (GGA) в форме Пердью-Берка-Эрнцерхофа [548]. 

В работе автора [А56] для всего класса трехкомпонентных сплавов Fe50Rh50−xPdx 

(x = 1.9; 3.7; 5.6; 6.3; 7.4; 9.3; 12.5; 18.8 и 25.0) было установлено, что при низких 

концентрациях Pd (x < 25) по мере увеличения концентрации палладия параметр ячейки 

ФМ фазы также  увеличивается с соответствующим ростом объема ячейки (от 0.2 до 1.9 %). 

Не наблюдается значительных изменений средних значений магнитных моментов атомов 

Fe (3.16 µB) и Rh (1.01 µB) по сравнению с бинарным сплавом FeRh, а атомы Pd приобретают 

магнитные моменты  ~  0.3 µB. Изменение объема элементарной ячейки в процессе фазового 

перехода зависит от величины среднего магнитного момента на один атом железа. С 

увеличением концентрации палладия тетрагональная структура становится все более 

энергетически выгодной: с увеличением x разница в энергии между кубической структурой 

АФМ и ФМ уменьшается. Вместе с тем, по мере увеличения значения х АФМ фаза 

становится менее стабильной по сравнению с ФМ, что приводит к уменьшению 

температуры перехода с увеличением концентрации палладия (находится в согласии с 

экспериментальными данными). Тетрагональное искажение АФМ фазы по оси z 

сопровождается небольшой стабилизацией суммарной энергии кубической фазы. Объем 

элементарной ячейки в АФМ фазе меньше, чем в ФМ фазе (изменяется на 0.4 % и 0.9 % в 

кубической и тетрагональной фазах, соответственно). Оценка изменения энтропии по 

данным плотности состояний дает значения от 1 до 9 Дж/моль К в зависимости от 

концентрации палладия. Самое низкое значение плотности состояний на уровне Ферми 
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наблюдается при концентрации палладия, равной 3.7, когда ФМ фаза наиболее стабильна. 

Противоположная ситуация имеет место в случае, где указанная концентрация равна 6.3. 

В настоящей главе (с учетом стехиометрического состава изготовленных образцов 

трехкомпонентных сплавов) подробно представлены теоретические результаты только для 

составов Fe50Rh50-xPdx с x = 0; 2.3; 4.7.  Исследованы два типа кристаллической структуры, 

соответствующие двухфазному состоянию реальных образцов сплава: CsCl (В2) – для 

альфа-фазы и CuAu (В1) – для гамма-фазы. Для первого типа моделировались ФМ и АФМ 

спиновые конфигурации, при этом сплав представлен в виде (4× 4 × 4) суперячейки, 

образованной 128 атомами, для получения концентраций Pd, близких к экспериментальным 

значениям 2.9 и 4.9 (в настоящей работе экспериментально исследуются образцы состава 

Fe49.7Rh47.4Pd2.9, и Fe48.3Rh46.8Pd4.9). Половина из них соответствует атомам Fe, а другая 

половина состоит из атомов Rh, где некоторые позиции атомов родия случайно заменяются 

атомами палладия в зависимости от концентрации. Значения параметров элементарной 

ячейки, которые были выбраны в качестве начальных условий: 3.00 Å для ФМ фазы и 2.99 

Å – для АФМ, взяты из экспериментальных данных, представленных ниже в настоящей 

главе и в соответствующей работе автора [А58]. В случае со структурой типа В1 

моделировались ФМ и ПМ состояния. В большинстве экспериментальных работ, в том 

числе и работах автора, указано, что гамма-фаза со структурой В1 должна быть 

парамагнитной [А58,549], при этом в некоторых работах не исключается существование ее 

ФМ упорядочения [541]. Соответственно, в настоящей работе расчет электронных и 

магнитных состояний гамма-фазы проводился двумя способами: 1) использовалась модель 

без спиновой поляризации (НМ) [541]; 2) магнитные моменты на атомах произвольно 

ориентированы так, что суммарный магнитный момент равен нулю (ПM). В данном случае 

использовалась суперячейка (3 × 3 × 3), образованная 108 атомами, половина из которых 

соответствует атомам железа, а другая половина – атомам родия, частично замененным 

палладием. Все рассмотренные при расчетах конфигурации представлены на Рисунке 65. В 

качестве начального условия выбрано следующее значение параметра элементарной ячейки 

для структуры типа B1 3.752 Å [550]. Кроме того, в главе были проведены расчеты 

плотности состояний (DOS) и локальной плотности орбитальных состояний (LDOS) [551], 

а также получены теоретические значения магнитных моментов/атом. 
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Суперячейки  B2 (CsCl) 

 

          x = 2.3 (ФM) 

 

               x = 2.3 (AФM) 

 

         x = 4.7 (ФM) 
 

             x = 4.7 (AФM) 

Суперячейки B1 (CuAu) 

 

             x = 2.8 (ФM-НM) 

 

           x = 4.6 (ФM-НM) 

 

               x = 2.8 (ФM-ПM) 

 

           x = 4.6 (ФM-ПM) 

Рисунок 65. Модели суперячеек для представления различных концентраций Pd в сплаве 

Fe50Rh50-xPdx структуры B2 (тип CsCl) (x = 0; 2.3;4.7) и B1 (тип CuAu) (x = 0; 2.8; 4.6). Под 

каждой ячейкой указана концентрация Pd (x). Атомы родия выделены серым цветом, 

атомы палладия – красным, атомы железа – золотым (спин вверх) и синим (спин вниз). 

Для структуры ФM-B2 значения постоянных решетки, рассчитанные для составов Fe50Rh50 

и Fe49.7Rh47.4Pd2.9, составляют 3.004 Å и 3.005 Å; в случае состава Fe48.3Rh46.8Pd4.9 

наблюдается небольшое искажение кубической ячейки до тетрагональной с соотношением 

c/a = 0.98 (a = 3.041 Å; c = 2.991 Å); эти же параметры решетки для структуры типа AФM-

B2 равны 2.987 Å, 2.988 Å и 2.992 Å, соответственно. В случае аналогичных составов 

(Fe50Rh50, Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и Fe48.3Rh46.8Pd4.9) для ФM-B1: 3.787 Å, 3.794 Å и 3.802 Å;  для НM-
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B1: 3.680 Å, 3.682 Å и 3.684 Å; для  ПM-B1: 3.843 Å и 3.852 Å. Полученные расчетные 

значения находятся в хорошем согласии с экспериментальными данными (Рисунок 82) и 

свидетельствуют об отсутствии магнитной упорядоченности гамма-фазы, имеющей 

структуру B1. Незначительное увеличение параметров решетки (по сравнению с 

экспериментальными данными) связано с тем, что теоретические расчеты не учитывают 

спин-орбитальные взаимодействия. Экспериментальные данные о наличии 

тетрагонализации кристаллической решетки сплава FeRh при добавлении палладия 

[58,522,526,552] теоретически проверены путем вычисления  межатомных расстояний. 

Расстояние до первого ближайшего соседа (NN) между атомами Pd-Fe для составов 

Fe50Rh47.7Pd2.3 и Fe50Rh45.3Pd4.7, составляет около 0.03 Å. В случае структуры B1 расстояния 

NN между атомами Pd-Rh (оба атома находятся в одной плоскости 001) варьируются в 

пределах 0.04÷0.05 Å, при этом изменений расстояний между атомами Pd-Fe (0.01 Å) не 

наблюдается. 

На Рисунке 66 показаны зависимости полной энергии фаз для различных типов 

кристаллических структур.  

 

Рисунок 66. (а) Вычисленные значения суммарной энергии в зависимости от концентрации 

Pd для сплава Fe50Rh50-xPdx со структурой B2 и B1. (б) Красная линия соответствует 

разности энергий (dE) между фазой АФМ и фазой ФM в структуре B2; серая линия –  

между фазой ФM и фазой НM в структуре B1; синяя линия – фазой ФM и фазой ПM в 

структуре B1 

В случае структуры B2 антиферромагнитное упорядочение несколько более стабильно, чем 

ферромагнитное, на 0.03 эВ. В случае структуры B1 энергия вычислялась с учетом 

спиновой поляризации (ФM), неспиновой поляризации (НM) и произвольно 

ориентированных спиновых моментов (ПM). В этом случае ферромагнитный порядок более 
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стабилен, чем немагнитный (в указанном выше смысле), на десятую часть эВ, 

незначительно увеличиваясь по мере роста x (0.13/0.14/0.15 эВ). При этом расчет 

парамагнитной фазы методом произвольно ориентированных спинов (ПМ) показал, что 

такое состояние более стабильно, чем ферромагнитное. Таким образом, для обеих структур 

наблюдается увеличение суммарной энергии системы при замене атомов родия на атомы 

палладия. Результат расчета энергии для ПМ фазы методом произвольно ориентированных 

спинов хорошо согласуется с экспериментальными значениями, указывающими на 

парамагнетизм гамма-фазы. 

На Рисунке 67 показаны значения магнитных моментов атомов Fe, Rh и Pd для ФМ 

ФM обеих структур (B2 и B1).  

 

Рисунок 67. Магнитные моменты атомов для спиновой конфигурации ФM фазы при 

различных концентрациях Pd для (а) структуры B1 и (б) структуры B2. Общая 

намагниченность ячейки на атом показана на правой оси. 

Для структуры типа B2 значения магнитных моментов на атом железа немного 

уменьшаются по мере увеличения концентрации Pd (3.18, 3.17 и 3.16 µB/Fe), в отличие от 

структуры B1, где наблюдается небольшой рост значений (2.53, 2.60 и 2.64 µB/Fe), хотя они 

меньше, чем наблюдаемые в структуре B2. Другим отличием является значения магнитного 

момента для атомов родия (0.17, 0.20 и 0.23 µB/атом), которые составляют около десятой 

части значений, рассчитанный для структуры B2 (1.03, 1.02 и 1.00 µB/Rh). Для атомов 

палладия получены значения одного порядка: 0.2 µB/Pd и 0.3 µB/Pd для структур B1 и B2, 

соответственно. В результате суммарный магнитный момент ячейки 

уменьшается/увеличивается с концентрацией Pd для структур B2/B1, соответственно. 

Экспериментальные значения магнитных моментов/атом в рассматриваемых образцах по 

данным дифракции нейтронов (Рисунок 83) хорошо согласуются с расчетными 

результатами. Результаты моделирования показывают, что в ферромагнитном состоянии 
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уменьшение магнитного момента на кристаллическую ячейку связано с уменьшением 

магнитного момента/Fe по мере роста концентрации Pd. Оно является следствием снижения 

обменного интеграла в результате тетрагонализации кристаллической решетки типа B2. 

Как следует из предыдущей главы, при рассмотрении механизмов магнитного фазового 

перехода первого рода в сплавах семейства железо-родий важно учитывать взаимодействия 

в обеих подсистемах сплава: кристаллической (энергия фононов) и магнитной (энергия 

спиновой подсистемы). При высоких температурах доминирует тепловая энергия, и 

система переходит в парамагнитное состояние. При температурах ниже температуры Кюри 

сплав может находиться либо в АФМ, либо в ФM состоянии в зависимости от расстояния 

между атомами. Фазовый переход АФМ-ФМ может быть вызван либо температурой, либо 

внешним магнитным полем. Следовательно, уменьшение константы обмена (которая 

зависит от межатомного расстояния) должно привести к снижению тепловой энергии, 

необходимой для начала фазового перехода из-за вклада фононов. В работе [416] 

свободную энергию системы записывают как: 

𝐹(𝛺, 𝑇) = 𝐸𝑁𝑀(𝛺) − 𝑘𝐵𝑇 ∑ln [
𝜔𝑖

𝑘𝐵𝑇
] + 𝐹𝑀(𝛺, 𝑇)

3𝑁

𝑖=1

 

 

(48) 

где 𝐹(𝛺, 𝑇) – свободная магнитная энергия, 𝐸𝑁𝑀(𝛺) – немагнитный вклад, Ω – объем на 

атом, ωi –колебательные частоты {𝜔𝑖, 𝑖 = 1, 3𝑁}. Согласно формуле (48) температура 

является переменной, определяющей энергию фонона (второй член) и энергию магнитной 

подсистемы (третий член). Снижение энергии первого и третьего членов свободной энергии 

за счет тетрагонализации приводит к уменьшению значения энергии фононов, необходимой 

для изменения упорядоченности спиновой подсистемы. Энергия фононной подсистемы 

пропорциональна температуре, следовательно, ее уменьшение приводит к снижению 

температуры, при которой в ходе эксперимента наблюдается фазовый переход АФМ-ФМ. 

На Рисунке 68 представлена полная плотность состояний (DOS) для ФM и AФM магнитных 

конфигураций структуры B2, а также локальная (LDOS), соответствующая 3d-состояниям 

железа, 4d-состояниям родия и 4d-состояниям палладия. Зависимости DOS для 

конфигураций ФM качественно одинаковы во всех исследованных структурах с сильной 

гибридизацией между 3d-состояниями Fe и 4d-состояниями Rh. При этом вблизи уровня 

Ферми преобладают 3d-состояния железа (оранжевые линии). Увеличение концентрации 

палладия приводит к изменению плотности электронных состояний вблизи значения EF с 

незначительным увеличением для наиболее нестабильных систем. В случае ФМ структуры 

B2 основной вклад в значение DOS вносят состояния со спином «вниз» в отличие от случая 
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ФМ состояния структуры B1 (Рисунок 69) при той же концентрации палладия, где основной 

вклад вносят состояния со спином «вверх».  

 

ФМ АФМ 

  
x = 0 

   
x = 2.3 

  
x = 4.7 

 

Рисунок 68. Плотность состояний (DOS) сплава Fe50Rh50-xPdx (x = 0, 2.3 и 4.7), полученная 

из расчетов спиновой поляризации для ФM (левая часть) и АФМ (правая часть) фаз. 

Начало энергетической шкалы соответствует уровню Ферми. Состояния со спином 

«вниз» нанесены на график в виде отрицательных значений для наглядности. Полное 
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значение DOS обозначено черным цветом, LDOS для 3d Fe – оранжевым, 4d Rh – серым и 

4d Pd – красным. 

ФМ НМ 

  
x = 0 

  
x = 2.8 

  
x = 4.6 

 

Рисунок 69. Плотность состояний (DOS) сплава Fe50Rh50-xPdx (x = 0, 2.3 и 4.7), полученная 

из расчетов спиновой поляризации для ФM (левая часть) и НМ (правая часть) фаз. Начало 

энергетической шкалы соответствует уровню Ферми. Состояния со спином «вниз» 

нанесены на график в виде отрицательных значений для наглядности. Полное значение 
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DOS обозначено черным цветом, LDOS для 3d Fe – оранжевым, 4d Rh – серым и 4d Pd – 

красным. 

Причиной антиферромагнетизма в рассматриваемых сплавах является разница 

между состояниями со спином вверх и спином вниз [425]. Интересно отметить изменения, 

наблюдаемые в намагниченности атомов Fe и Rh для таких конфигураций АФМ. Они 

объясняются тем, что состояния Rh с заданной проекцией спина гибридизуются со 

спиновыми состояниями Fe на локальной подрешетке и таким же образом со спинами вниз 

на другой локальной подрешетке. В результате магнитный момент атомов родия равен 

нулю в фазе АФМ, при этом атомы железа приобретают значения моментов, близкие к тем, 

которые они имеют в фазе ФM. При этом структура максимумов в LDOS отражает сильную 

спиновую поляризацию, как в случае с ФМ фазой. Кроме того, это свидетельствует о том, 

что атомы родия не усредняют влияние двух противоположных состояний Fe, а локально 

гибридизуются со спиновыми состояниями вокруг них. Аналогичное поведение 

наблюдается и для значений магнитного момента палладия (расположенного в местах Rh), 

которое меняется от 0.3 µB/Pd (ФM) до 0 (АФМ). Следовательно, формирование магнитного 

момента Rh/Pd определяется сильной ковалентностью между ним и поляризованными 

спиновыми состояниями ближайших соседних атомов железа. Влияние типа структуры 

проявляется в случае структуры B1, где ближайшими соседями атомов палладия являются 

атомы Fe (верхняя и нижняя плоскости) и Rh (в той же плоскости), соответственно, при 

замене Rh на Pd магнитные моменты палладия практически не изменяются (около 0.2 µB/Pd) 

(Рисунок 67(а)). 

На Рисунке 70 представлены значения LDOS 4d состояний Pd для различных концентраций 

палладия в сплаве.  

 

Рисунок 70. Локальные 4d состояния Pd в состоянии B2-ФM при различном содержании 

Pd. Состояния со спином «вниз» нанесены на график в виде отрицательных значений для 

наглядности.  
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В Таблице 12 рассчитана спиновая поляризация на атомах палладия для решеток B2 и B1 и 

различных Pd. Интегрирование локальных плотностей состояний проводилось в 

симметричном диапазоне от -1 до 1 эВ. Спиновая поляризация на атом в решетке B2 

намного больше, чем в решетке B1. Этот факт может быть одной из возможных причин 

отсутствия ферромагнитного упорядочения в фазе В1. Кроме того, для обеих 

кристаллографических ячеек наблюдается тенденция к уменьшению спиновой поляризации 

на атомах Pd по мере увеличения их концентрации. Этот результат объясняется 

уменьшением значения s-d гибридизации из-за снижения числа атомов родия, обладающих 

неспаренным s-электроном на внешней оболочке. 

Таблица 12. Расчетные параметры локальных 4d состояний палладия в фазе B2-ФМ для 

разных концентраций палладия в сплаве.   

 Fe50Rh47.7Pd2.3 Fe50Rh45.3Pd4.7 

 

Спин 

«вверх» 

Спин 

«вниз» 
Поляризация 

Спин 

«вверх» 

Спин 

«вниз» 
Поляризация 

B2 2.795 -4.583 0.24 1.3 -2.21 0.26 

B1 3.774 -3.379 0.05 2.224 -1.937 0.07 

 

Экспериментальное изучение структурных и магнитотепловых свойств 

сплавов железо-родий-палладий 

В данной части настоящей главы, в дополнение к ранее описанному в Главе 3 

образцу Fe50.4Rh49.6 (используемого в Главе 4 в качестве опорного) были изучены образцы 

объемных сплавов следующего стехиометрического состава Fe49.7Rh47.4Pd2.9, и 

Fe48.3Rh46.8Pd4.9, полученные методом дуговой плавки. Химический состав сплава 

определяли с помощью электронно-зондового микроанализатора EPMA (JEOL JXA-

8800RL, JEOL Ltd.). Структуру полученных сплавов FeRhPd анализировали методом 

рентгенографии с использованием К-линии меди рентгеновского дифрактометра 

(M18XHF-SRA, MAC Science Co. Ltd.). Значения параметра решетки составляют 2.974 Å, 

2.992 Å и 2.997 Å для образцов Fe50.4Rh49.6, Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и Fe48.3Rh46.8Pd4.9, 

соответственно. 

Количественный микроструктурный анализ сплавов проводили методом дифракции 

обратного рассеяния электронов (EBSD) на базе сканирующего электронного микроскопа 

(СЭМ). Подготовку образцов к анализу проводили путем механической полировки с 

использованием суспензии коллоидного кремнезема. Результаты получены путем 
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автоматической обработки изображений в системе EBSD AZtechHKL, связанной со 

сканирующим электронным микроскопом FEG-SEM, работающему при 15 кВ. Из Главы 3 

настоящей работы известно, что бинарный сплав FeRh при комнатной температуре имеет в 

своем составе три фазы: альфа-ферромагнитную фазу (альфа-1, пространственная группа 

Pm-3m), альфа-фазовый переход от антиферромагнитной фазы, являющийся вариацией 

ферромагнитной фазы (альфа-2, пространственная группа Pm-3m) и гамма-фазу 

(пространственная группа Fm-3m). Для получения кристаллографических параметров 

(которые используются при анализе EBSD изображений) каждой фазы на образцах был 

проведен рентгеновский дифракционный анализ с использованием синхротронного 

излучения с длиной волны 0.1033 нм. Предварительная обработка проводилась методом 

Ритвельда с использованием программного обеспечения GSAS [553], с помощью которого 

были получены следующие значения параметров решетки: 0.3003, 0.2978 и 0.3752 нм для 

альфа-1, альфа-2 и гамма-фазы, соответственно. 

Спектры XAFS (тонкая структура спектров поглощения рентгеновских лучей) в 

области К-края поглощения железа получены на канале пучка BL9C в КЕК (High Energy 

Accelerator Research Organization), Национальной лаборатории физики высоких энергий, г. 

Цукуба, Япония. Спектры XAFS в области К-края поглощения палладия получены на 

каналах NW10 и BL11S2 источника синхротронного излучения Photon Factory Advanced 

Ring, Айчи, Япония. Измерения макроскопических магнитных свойств проводились с 

использованием вибрационного магнитометра VSM Lakeshore 7407 Series в широком 

диапазоне температур. Нагрев и охлаждение образца осуществляли со скоростью 2 К/мин, 

перегрев не превышал 0.5 К. Выбор температуры, при которой следует сравнить величину 

намагниченность в образцах с разной концентрацией палладия, является основной 

проблемой. Образцы имеют различные значения температуры фазового перехода АФМ-

ФМ в зависимости от поля. Поэтому была разработана методика измерений, позволяющая 

сравнивать намагниченности образцов с различными температурами магнитного фазового 

перехода первого рода для проведения корректного анализа (Рисунок 71).  
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Рисунок 71. Схематическое изображение процесса определения намагниченности 

насыщения путем измерения температурной зависимости магнитного момента образца. 

Во-первых, для всех образцов необходимо измерить температурную зависимость 

намагниченности образцов в поле, величина которого превышает поле насыщения данного 

образца. Наличие внешнего магнитного поля приведет к снижению температуры фазового 

перехода, но, с другой стороны, измерения в условиях низкого поля не могут дать 

информацию о намагниченности образцов. Полученная характеристика используется для 

нахождения минимума производной намагниченности. Температура, при которой 

реализуется минимум производной (TdM/dT=0), обеспечивает «максимальное 

ферромагнитное» состояние системы. При более низких температурах в сплаве частично 

присутствует АФМ фаза, при более высоких образец уже начинает переходить в 

парамагнитное состояние. После определения магнитного момента образца при найденной 

таким образом температуре необходимо разделить измеренное значение на объем 

ферромагнитной фазы. Известно, что в сплавах на основе FeRh в условиях околокомнатной 

температуры гамма-фаза является парамагнитной, поэтому намагниченность рассчитывали 

по объему фазы B2, процентную долю которой определяли посредством анализа методом 

EBSD. 

Эксперименты по дифракции нейтронов с использованием времяпролетной 

методики были выполнены на оборудовании NOMAD [500], Spallation Neutron Source, 

ORNL, США. Эта установка предназначена для получения дифракционных данных в 

широком интервале векторов рассеяния, а сочетание короткой пролетной базы (19.5 м) с 
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одним из самых высоких доступных потоков нейтронов позволяет проводить измерения на 

очень маленьких образцах. Значение частоты  импульсов в нейтронном пучке – 60 Гц, а 

диапазон длин волн номинально отцентрирован на 1.5 Å, что позволяет использовать для 

экспериментов нейтроны в диапазоне длин волн 0.3 Å - 3 Å. NOMAD оснащен четырьмя 

детекторами, расположенными под углами рассеяния 2=310, 670, 1220, 1540. В настоящей 

работе использовались дифрактограммы, полученные на двух детекторах, расположенных 

2=310 (D1) и 2=1220 (D3). D1 покрывает магнитные пики в диапазоне малых значений 

векторов рассеяния, в то время как D3 обеспечивает наилучшее разрешение и покрывает 

диапазон больших значений q.   

Для проведения экспериментов, небольшое количество каждого образца (около 300 

мг) было измельчено в порошок в наполненном гелием перчаточном боксе и запечатано в 

тонкостенный ванадиевый контейнер диаметром 6 мм. Контейнер обдувался потоком 

рабочего газа (Ar), температура газа контролировалась в точке выхода из системы подачи 

газа. Дифрактограммы измерялись сначала при охлаждении от 370 K до 218 K, затем – при 

нагреве от 218 K до 370 K с шагом по температуре T = 3 K. Важно отметить, что в цикле 

охлаждения использовался режим развертки (постоянное изменение температуры), и 

температура контролировалась не внутри контейнера с образцом, поэтому возможно 

небольшое смещение результатов по температуре (зависит от нагрева или охлаждения, 

материала держателя, размера образца, тепловых свойств образца и т.д.) 

Обработка данных нейтронной дифракции методом Ритвельда [554] проводилась с 

использованием пакета Fullprof Suite [555]. Экспериментальные значения магнитных форм-

факторов атомов Fe и Rh в сплаве FeRh взяты из работы [123]. Значение магнитного форм-

фактора рассеяния ионов Fe3+ и Rh1+из Fullprof находится в хорошем согласии с 

экспериментальными значениями для атомов Fe и Rh в составе сплава Fe50Rh50. 

Соответственно, в настоящей работе при обработке результатов, полученных на всех 

образцах, использовались стандартные значение форм-факторов для Fe3+ и Rh1+. 

Пространственные визуальные данные о характере перехода в поле 1 Tл были 

получены на образце состава Fe48.3Rh46.8Pd4.9 с размерами 3 x 3 x 2 мм3 (сканированная 

поверхность образца отмечена на вкладке Рисунок 89) с применением метода Холловской 

магнитометрии.  

Магнитометр на основе эффекта Холла был изготовлен в лаборатории Блэкетта 

(Imperial College, Лондон, Великобритания). Датчик Холла в магнитометре измеряет 

индукцию с чувствительностью 1 мкТл/(Гц)2 в температурном интервале 5-300 K. 



 

187 

 

Измеряется только та часть магнитного потока, которая проходит через так называемую 

активную зону датчика. Схематическое изображение датчика Холла представлено на 

Рисунках 72 (a), (б).  

 

Рисунок 72. (a) InSb датчик Холла с токовой шиной и шиной напряжения. Место 

пересечения шин - активная измерительная зона. (б)  Полный вид датчика Холла с шинами 

(темный) на подложке (светлый). Место пересечения шин - в нижнем правом углу рисунка. 

Он состоит из токовых линий, по которым подается переменный управляющий ток 

(частота 2 кГц) и шин напряжения, в которых измеряется падение напряжения. Магнитное 

поле перпендикулярно плоскости датчика, в результате эффекта Холла (из-за силы 

Лоренца) возникает противоположно направленное и компенсирующее электрическое поле 

согласно соотношению d yev B eE− = − , где e  - заряд электрона, dv  - скорость дрейфа 

электронов. Индуцированное при этом напряжение Холла пропорционально величине 

магнитной индукции и детектируется с помощью синхронного детектора, настроенного на 

частоту управляющего тока. Активная зона датчика обычно имеет размер 20×20 мкм2 и 

изготовлена из InSb, допированного Te, на подложке GaAs (Рисунок 72(б)).  

На Рисунке 73 представлен вид датчика в сборе, он помещается в сверхпроводящий 

магнит вибрационного магнитометра. Датчик Холла прикрепляется к одному из концов 

стержня, который крепится за середину и механически двигается в трех направлениях с 

помощью шаговых двигателей с точностью передвижения 1 мкм. Затем образец 

прикрепляется к одной из пары емкостных пластин, отстоящих на небольшом расстоянии 

друг от друга. Как только датчик касается поверхности образца, пластины сближаются, и 

емкость увеличивается.  Таким образом, регулируется высота расположения сенсора над 

поверхностью образца перед измерением во избежание контакта сенсора и образца. Датчик 
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Холла располагается перпендикулярно направлению поля и наклоняется на 10-20 град. так, 

чтобы активная зона была расположена максимально близко к образцу. 

 

Рисунок 73. Схема магнитометра на основе эффекта Холла. На вкладке представлено 

боковое сечение датчика Холла, расположенного близко к образцу и наклоненного на 10-20 

град. 

Изображения поверхности получаются в результате сканирования Холловским 

датчиком, расположенным на расстоянии приблизительно 10 мкм от плоской поверхности 

образца. Согласно модели магнитного диполя, поле ослабевает с расстоянием как 1/z3, 

поэтому контрастность изображений ухудшается при увеличении расстояния между 

зондом и образцом, что накладывает определенные требования на степень шероховатости 

поверхности. В общем случае, не существует шаблонов изображений, согласно которым 

можно судить о наличии той или иной магнитной фазы. Датчик позволяет регистрировать 

только величину сигнала «собственного» магнитного поля. В данном случае 

терминологически некорректно говорить о внутреннем поле образца, так как Ввнутр =

𝜇0(Нвнутр + М), где Нвнутр = Нвнеш − 𝑁М, необходимо учитывать приложенное внешнее 

магнитное поле. Кроме того, поле измеряется вне объема образца, поэтому возможно 

незначительное уменьшение величины по сравнению со значением «истинного» 

внутреннего поля. Поэтому измерение характеризует информацию о магнитном поле за 

счет магнитного момента образца при заданном значении внешнего поля и температуры 



 

189 

 

(используется термин «собственное» магнитное поле образца). В отдельных случаях (в 

образце присутствуют только две очевидно разные магнитные фазы, например, ФМ и АФМ, 

при этом измерение происходит в слабом магнитном поле) темные контрастные области 

изображения однозначно соответствуют ФМ фазе, светлые - АФМ, при этом существование 

фаз может быть различимо на масштабе от 30 до 300 мкм. [41] В общем случае 

слабомагнитные фазы, например, АФМ и ПМ, практически неотличимы без привлечения 

данных других экспериментальных методик. Аналогичная проблема наблюдается в случае 

поиска АФМ и ФМ фаз в слабом магнитном поле, когда моменты ФМ не совпадают с 

направлением поля датчика. 

Сканирование проводилось в сверхпроводящем соленоиде, создающем магнитное 

поле до 4 Tл, производства Oxford Instruments Cryostat. До начала сканирования образец 

был нагрет до 350 K в нулевом поле, затем охлажден до 290 K; по достижении данной 

температуры было приложено внешнее магнитное поле 1 Tл. Изображения поверхности 

снимались при постоянной температуре для ее заданных значений в процессе охлаждения 

до 194 K и затем при нагреве до 291 K. Для каждого скана поверхности величина внешнего 

магнитного поля вычиталась с помощью программных средств, оставляя только вклад 

магнитного момента образца.  

EXAFS 

Изучение процесса тетрагонализации кристаллической решетки в случае добавления 

палладия проводилось с помощью анализа EXAFS. На Рисунке 74 показана температурная 

зависимость k3χ(k) на K-краю поглощения железа для (a) сплавов Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и (b) 

сплавов Fe48.3Rh46.8Pd4.9, где χ(k) – нормализованная EXAFS, которая характеризует 

относительные изменения сечений фотоионизации по сравнению с атомными за счет 

влияния окружения [556], k – волновое число фотоэлектрона. Рентгеновское излучение 

поглощается центральными атомами (в данном случае К-край поглощения палладия), а 

испущенный фотоэлектрон с уровня 1s рассеивается на окружающих атомах (в данном 

случае, железа и родия). В результате из-за интерференции набегающего и испущенного 

фотоэлектронов коэффициент абсорбции демонстрирует осцилляционное поведение.  

Максимальная температура криокулера, доступная в экспериментальной установке, 

составляет 300 К, спектры EXAFS были сняты в диапазоне температур 100-300 К, с 

меньшим шагом вблизи фазового перехода АФМ-ФМ в обоих образцах, легированных 

палладием. 
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Рисунок 74. Температурная зависимость k3χ(k) спектров XAFS на К-краю поглощения 

железа для сплавов (a) Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и (б) Fe48.3Rh46.8Pd4.9. 

Четкие сигналы EXAFS k3χ(k) регистрируются до значения k=16 Å-1 (верхняя 

граница выбирается там, где отношение сигнал/шум еще не слишком мало, она зависит от 

типа атомов окружения, температуры и набранной статистики [556]). Фурье-анализ 

функции χ(k) позволяет определить вклады отдельных координационных сфер, при этом в 

настоящей работе для определения межатомных расстояний Фурье-преобразование 

является только предварительным этапом обработки. Дальнейший анализ спектров XAFS 

был выполнены с помощью программ Athena и Artemis [557].  Полученные Фурье-спектры 

для железа практически совпадают с соответствующими зависимостями в бинарном сплаве 

FeRh [528], опубликованными раннее. 

Соответственно, при анализе результатов EXAFS в настоящей работе основное внимание 

сосредоточено на поведении атомов палладия и получении структурных параметров 

трехкомпонентных сплавов. На Рисунке 75 представлена температурная зависимость k3χ(k) 

на K-краю поглощения палладия для (а) сплавов Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и (б) Fe48.3Rh46.8Pd4.9.  

 

Рисунок 75.  Температурная зависимость kχ(k) спектров XAFS на К-краю поглощения 

железа для сплавов (a) Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и (б) Fe48.3Rh46.8Pd4.9. Для сравнения добавлены 

спектры чистого палладия (черная линия). 
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Качество данных спектра XAFS на K-крае поглощения палладия, по-видимому, 

недостаточно, поскольку энергия выхода флуоресценции K-линии поглощения палладия 

довольно близка к энергии родия, а концентрация Pd в изучаемых образцах относительно 

мала. При этом, в настоящей работе впервые в мире удалось получить данные спектров 

XAFS для трехкомпонентных сплавов типа FeRhPd, так как значения kχ(k) и 

соответствующие Фурье-спектры для сплавов отличаются от соответствующих 

зависимостей чистого металла. 

На Рисунке 76 показана температурная зависимость межатомных расстояний в сплавах 

Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и Fe48.3Rh46.8Pd4.9 для (а) ближайших соседей пара Pd-Fe (NN); полученное 

значение умножено на 2/√3 согласно требованиям симметрии структуры B2 и (б) соседей, 

следующих за ближайшими, пара Pd-Rh.  

 

Рисунок 76. Температурная зависимость межатомных расстояний в Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и 

Fe48.3Rh46.8Pd4.9 для (а) ближайших соседей (NN) и (б) соседей, следующих за ближайшими.  

Расстояния между соседями, следующими за ближайшими, больше по сравнению 

с расстояниями между ближайшими соседями, аналогично наблюдаемому поведению в 

бинарных сплавах [527,528] то есть локальное искажение кристаллической решетки также 

существует и в сплавах FeRh, легированных Pd. При этом искажение наблюдается в более 

широком диапазоне температур, а не только выше температуры перехода АФМ-ФM. 

Межатомные расстояния Fe-Rh, Fe-Fe и Rh-Rh в трехкомпонентных образцах на 

0.02 Å и  0.04 Å, соответственно, больше по сравнению с соответствующими значениями 

бинарного сплава Fe50.4Rh49.6 [528]. Таким образом, локальная структура вокруг атома Pd в 

сплавах типа FeRhPd более искажена (расстояния между атомами увеличены) по сравнению 

с окружением атомов Rh в бинарных сплавах. Кроме того, межатомные расстояния Pd-Fe и 
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Pd-Rh увеличиваются больше, чем расстояния Fe-Rh и Fe-Fe вблизи температуры перехода. 

Это означает, что центрами зарождения новой фазы в трехкомпонентных системах 

являются атомы, расположенные вблизи палладия. Таким образом, замена родия на 

палладий приводит к локальному искажению кристаллической решетки (ее 

тетрагонализации), что, в свою очередь, способствует уменьшению расстояния между 

атомами железа, находящимися непосредственно рядом с палладием. В результате 

искажения увеличивается межатомное расстояние между первым и вторым ближайшими 

соседями палладия, что, в свою очередь, уменьшает величину обменного взаимодействия 

между ними. Наличие локальной тетрагонализации кристаллической решетки и 

уменьшение обменного взаимодействия между ближайшими атомами железа вызывает 

снижение температуры фазового перехода. 

Сканирующая электронная микроскопия 

Гипотеза о зависимости объемного содержания гамма-фазы от концентрации Pd была 

экспериментально проверена с помощью анализа EBSD. Карты качества изображений 

(Рисунок 77) обеспечивают хорошую индексацию дифракционных картин.  

 

Рисунок 77.  Данные анализа EBSD сплава (a) Fe50.4Rh49.6, (б) Fe49.7Rh47.4Pd2.9, (в) 

Fe48.3Rh46.8Pd4.9. Серые изображения обозначают карту качества изображения, цветные 

– карты распределения фаз (альфа 1-синий, альфа 2-красный, гамма-желтый) 
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На всех картах качества темные области указывают на более низкое качество 

дифракционной картины, в то время как более светлые области свидетельствуют о более 

высоком качестве изображения. Данные EBSD позволили выявить наличие трех фаз: альфа-

1 (синий), альфа-2 (красный) и гамма (желтый) во всех исследованных сплавах. Видно, что 

фаза альфа2 (красная) предпочтительно расположена на границах альфа-зерен или на 

границах фаз альфа1/гамма. Этот факт подтверждает предположение о том, что на дефектах 

начинается рост новой фазы. Поскольку температура фазового перехода бинарной системы 

FeRh близка к комнатной температуре, а анализ EBSD проводился при температуре 300 К, 

вполне очевидно, что на карте наблюдается сосуществование фаз альфа-1 и альфа-2 

(Рисунок 77(а)). Добавление палладия в бинарные сплавы приводит к уменьшению 

температуры перехода АФМ-ФМ, поэтому в образцах Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и Fe48.3Rh46.8Pd4.9 

преобладает фаза альфа-2 (Рисунок 77(б), (в)).  

В Таблице 13 представлены значения  объемного содержания фаз, которые были 

определены по данным площади фаз альфа-1, альфа-2 и гамма на соответствующих 

изображениях.  

Таблица 13. Процентное содержание доли фаз, найденное по результатам анализа EBSD для 

сплавов Fe50.4Rh49.6, Fe49.7Rh47.4Pd2.9, и Fe48.3Rh46.8Pd4.9 

Фаза/цвет Fe50.4Rh49.6 Fe49.7Rh47.4Pd2.9 Fe48.3Rh46.8Pd4.9 

альфа 1/синий 66.7% 4.5% 0.7% 

альфа 2/красный 26.0% 90.7% 93.2% 

гамма/желтый 7.3% 4.8% 4.3% 

 

Для уменьшения статистической погрешности было проанализировано семь изображений 

каждого образца (размер изображения 60×60 мкм), снятых в разных местах  образца. 

Представленные результаты говорят о снижении объемной доли гамма-фазы по мере роста 

концентрации Pd, что связано с размером легирующего атома. В исследованных образцах 

атом родия заменяется на больший атом палладия, который с большей вероятностью 

располагается в объеме кубической решетке, чем в ее грани. Большинство опубликованных 

работ не содержат информации о процентном содержании гамма-фазы в тройных сплавах 

на основе FeRh, поэтому данный вопрос требует отдельного рассмотрения с 

использованием серии легирующих элементов. 

Из Рисунке 77 видно, что объемная доля гамма-фазы в сплавах, легированных палладием, 

сокращается из-за уменьшения среднего размера ее включений.  
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Для анализа отдельных включений гамма-фазы была собрана статистика, учитывающая их 

характерный размер в каждом образце (Рисунок 78). Изображения получены с помощью 

сканирующей микроскопии.  

   

Рисунок 78. Статистический анализ характеристического размера включений гамма-

фазы для образцов (a) Fe50.4Rh49.6; (б) Fe49.7Rh47.4Pd2.9; (в) Fe48.3Rh46.8Pd4.9. На вставках 

показаны снимки поверхностей сплавов. 

Количество анализируемых включений для каждого из образцов превышало 100. 

Полученная статистика была аппроксимирована с применением распределения Гаусса с 

целью определения среднего размера включения гамма-фазы <D>, который составил 6.3; 

4.2 и 3.3 мкм для сплавов Fe50.4Rh49.6, Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и Fe48.3Rh46.8Pd4.9, соответственно. 

Следует отметить, что фактический средний размер включений несколько больше, так как 

обсуждаемые результаты были получены в результате анализа двумерных сечений.  

Элементный состав гамма-фазы в сплавах определялся с помощью анализа EDX (Рисунок 

79).  

 

Рисунок 79. Результаты элементного анализа образцов a) Fe50.4Rh49.6 б) Fe49.7Rh47.4Pd2.9 в) 

Fe48.3Rh46.8Pd4.9 
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Процент железа не превышает 39%. Кроме того, легирование палладием приводит к 

уменьшению объемной доли железа в гамма-фазе. Этот факт можно объяснить тем, что в 

гамма-фазе железо занимает места по бокам куба, а родий – на его вершинах. Добавление 

атомов палладия приводит к замещению мест железа. Этот факт объясняет причину 

наблюдения парамагнетизма гамма-фазовых включений в ходе эксперимента. 

Нейтронная дифракция 

Данные нейтронной дифракции были получены для образцов Fe48.3Rh46.8Pd4.9 и 

Fe49.3Rh47.8Pd2.9 при охлаждении и нагреве в температурном диапазоне 218 – 320 K, а также 

для опорного образца Fe50.4Rh49.6 при охлаждении в интервале 320 – 227 K (Рисунок 80, 

спектры для образцов Fe49.3Rh47.8Pd2.9 и Fe50.4Rh49.6 не представлены из-за однотипности). 

 

Рисунок 80. Результаты измерения дифракции нейтронов (a, б) в ФМ фазе при 320 K, (в, г) 

в смешанном магнитном состоянии при температуре фазового перехода АФМ-ФМ и (д, е) 
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в АФМ фазе при 218 K для состава Fe48.3Rh46.8Pd4.9. Красные символы – результаты 

эксперимента, черная линия – результаты анализа, проведенного методом Ритвельда. 

Ряды вертикальных штрихов (зеленые) соответствуют положениями брэгговских пиков. 

Синим цветом в нижней части графиков представлена разница между рассчитанными и 

экспериментальными значениями интенсивностей. 

Было обнаружено, что все образцы содержат 4÷7% гамма-фазы. Для правильной 

обработки низкотемпературной части спектров (ниже температуры перехода) была 

предложена модель смешивания ГЦК гамма-фазы и ОЦК АФМ фазы. Аналогично, для 

высокотемпературной части спектров (выше температуры перехода), была предложена 

модель смешивания ГЦК гамма-фазы и ОЦК ФМ фазы. Наконец, спектры, измеренные в 

непосредственной близости от температуры перехода, моделировались путем смешивания 

ГЦК гамма-фазы, ОЦК АФМ и ФМ фаз. Значения параметров элементарной ячейки ОЦК 

АФМ и ФМ фаз считались независимо. Если образец представляет собой смесь нескольких 

фаз, то параметры каждой конкретной фазы не зависят от параметров других фаз. Таким 

образом, обработка результатов проводилась в предположении, что каждый образец 

содержит домены трех различных кристаллических структур в узком температурном 

интервале, где сосуществуют АФМ и ФМ фазы: (i) АФМ домен с ОЦК структурой, (ii) ФМ 

домен с ОЦК структурой и (iii) небольшое количество ГЦК гамма-фазы, сохраняющееся на 

всем температурном интервале.  

Результаты обработки  для образца Fe48.3Rh46.8Pd4.9 в ФМ фазе при 320 K, в 

смешанном состоянии при температуре перехода 296 K, и в АФМ фазе при 218 K, 

представлены на Рисунке 80. Сильный брэгговский пик (½ ½ ½), 

наблюдаемыйнаблюдаемых в области малых q на детекторе D1 подавляется с ростом 

температуры выше температуры перехода ~296 K. При этом, пик (100) свидетельствует о 

существенном ФМ вкладе при высоких температурах, тогда как ФМ вклад отсутствует при 

температурах ниже температуры перехода. 

Интенсивность пиков на дифрактограммах зависит от содержания фазы, то есть 

правильное описание дифрактограммы подразумевает определение содержания всех фаз в 

образце. Массовые доли АФМ и ФМ фаз в образцах представлены на Рисунке 81. 



 

197 

 

 

Рисунок 81. Температурные зависимости массовых долей АФМ (а) и ФМ (б) фаз в образцах 

Fe48.3Rh46.8Pd4.9, Fe49.3Rh47.8Pd2.9 и Fe50.4Rh49.6. 

Оба сплава Fe48.3Rh46.8Pd4.9 и Fe49.3Rh47.8Pd2.9 проявляют заметный термомагнитный 

гистерезис вблизи температуры перехода. Фазовый переход из чистого ФМ состояния в 

чистое АФМ состояние происходит в широком температурном интервале ~15 K в образце 

Fe48.3Rh46.8Pd4.9 и ~35 K в Fe49.3Rh47.8Pd2.9. Фазовый переход в образце Fe50.4Rh49.6 

наблюдается при температуре ~ 323.5 K [53] (на Рисунке 81 не указан из-за масштаба). В 

образце Fe50.4Rh49.6 наблюдается небольшое уменьшение доли АФМ фазы выше  314 K при 

приближении к температуре перехода, что находится в хорошем согласии с данными 

измерения намагниченности, представленными выше в настоящей работе [53]. 

Температурные зависимости параметров элементарной ячейки АФМ и ФМ фаз 

представлены на Рисунке 82(a) для Fe48.3Rh46.8Pd4.9, Fe49.3Rh47.8Pd2.9 и Fe50.4Rh49.6. 
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Рисунок 82. Температурные зависимости (a) параметров элементарной ячейки при нагреве 

и охлаждении в образцах Fe48.3Rh46.8Pd4.9, Fe49.3Rh47.8Pd2.9 и Fe50.4Rh49.6; (б) объема 

элементарной ячейки в сплаве Fe49.3Rh47.8Pd2.9 с аппроксимацией по закону Дебая-

Грюнайзена; (в) объема элементарной ячейки в сплаве Fe48.3Rh46.8Pd4.9 с аппроксимацией по 

закону Дебая-Грюнайзена; (г) спонтанной магнитострикции в Fe48.3Rh46.8Pd4.9, 

Fe49.3Rh47.8Pd2.9. 

Узкий гистерезис наблюдается на кривых нагрева-охлаждения для Fe48.3Rh46.8Pd4.9, 

он увеличивается в образце Fe49.3Rh47.8Pd2.9.  Обнаружено увеличение параметра решетки с 

2.988 Å до 2.998 Å в сплаве Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и с 2.990 Å до 2.998 Å в сплаве Fe46.3Rh46.8Pd4.9 

при переходе АФМ – ФМ. Полученное изменение параметра решетки (примерно на 0.3 %) 

соответствует изменению объема на 0.9 %. Значения параметра решетки являются 

усредненными по всему объему исследуемого образца. Все представленные 

экспериментальные кривые демонстрируют скачкообразное изменение параметров 

элементарной ячейки в области фазового перехода. Для оценки спонтанной объемной 

магнитострикции температурные зависимости параметра ячейки аппроксимировались по 

закону Дебая-Грюнайзена [558]. Затем рассчитывалось значение спонтанной объемной 

магнитострикции 𝜔𝑠 =
(𝑉𝑒𝑥𝑝−𝑉𝐷𝐺)

𝑉𝐷𝐺
× 100%, где Vexp и VDG – значения объема элементарной 

ячейки, полученные из экспериментов по дифракции нейронов и из аппроксимации Дебая-

Грюнайзена, соответственно. Результаты для кривых нагрева при выборе температуры 

Дебая D=400K [559] представлены на Рисунке 82б,в. Температурная зависимость 

спонтанной объемной магнитострикции представлена на Рисунке 82г. ωs достигает ~0.8%, 

что находится в хорошем согласии с ранее опубликованными данными ωS = 8.2×10-3 в 

двухатомных сплавах железо-родий [113]. С учетом полученных данных о массовых долях 

фаз в образцах с палладием (Рисунок 81) и оценки магнитострикции, можно заключить, что 
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АФМ-ФМ переход в Fe48.3Rh46.8Pd4.9 резкий, тогда как в образце Fe49.3Rh47.8Pd2.9 он 

происходит более плавно. 

Ранее было показано [123], что магнитный структурный фактор рассеяния может 

быть нечувствителен к небольшим изменениям магнитного момента Rh. Для правильной 

обработки нейтронных спектров, магнитный момент Rh в чистой ФМ фазе фиксировался 

вручную со значением 1 µB [123,445], тогда как магнитный момент подрешетки атомов Fe 

рассчитывался согласно полученным экспериментальным дифрактограммам. 

Используемый метод не позволяет разделить магнитные моменты атомов Fe и Rh: 

необходимо проведение измерений в парамагнитной фазе при температурах более 670 К, 

что технически нереализуемо на используемом оборудовании.  

На Рисунке 83 представлена температурная зависимость среднего магнитного 

момента атома Fe в диапазоне температур 220 K÷320 K. 

 

Рисунок 83. Средний магнитный момент Fe в сплавах Fe48.3Rh46.8Pd4.9, Fe49.3Rh47.8Pd2.9 и 

Fe50.4Rh49.6. 

В АФМ фазе магнитный момент Fe составляет около 3.3 µB для состава 

Fe46.3Rh46.8Pd4.9 и 3.0 µB для составов Fe50.4Rh49.6 и Fe49.7Rh47.4Pd2.9, что хорошо согласуется 

с ранее опубликованными данными для двухатомного сплава [481,533]. В ФМ фазе для 

состава Fe49.7Rh47.4Pd2.9 магнитный момент железа составляет 2.5 µB. Для Fe46.3Rh46.8Pd4.9 

наблюдается более резкое уменьшение магнитного момента атома Fe при переходе ((Fe) 
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= 2.3 µB). Магнитный момент в ФМ состоянии в двухатомном сплаве Fe50.4Rh49.6 был 

измерен в диапазоне температур 320÷350 К в работе [419]: в ФМ фазе он уменьшается до 3 

µB. При этом, экспериментально по данным нейтронной дифракции невозможно 

определить, изменяется ли непосредственно магнитный момент атома Fe или изменяется 

доля магнитной фазы.  

Магнитные измерения 

Основные магнитные параметры фазового перехода в образцах Fe50.4Rh49.6, 

Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и Fe48.3Rh46.8Pd4.9 представлены в Таблице 14 и на Рисунке 84. 

Таблица 14. Намагниченность и основные температурные параметры фазового 

перехода в образцах  

 TAФM-ФM, K M, emu/г TdM/dT=0, K Tгист, K 

Fe50.4Rh49.6 333 130 379 34.7 

Fe49.7Rh47.4Pd2.9 295 127 354 33.8 

Fe48.3Rh46.8Pd4.9 289 122 348 28.0 

Значения намагниченности были определены в поле насыщения (H=16 кЭ) при 

температуре, в которой производная намагниченности достигает нулевого значения 

(TdM/dT=0). Намагниченность сплава уменьшается с увеличением концентрации Pd, что  

согласуется с теоретическими расчетами (Рисунок 67).  

   

Рисунок 84. Температурные зависимости намагниченности для сплавов (а) 

Fe50.4Rh49.6, (б) Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и (в) Fe48.3Rh46.8Pd4.9 в магнитном поле 16 кЭ. 

Из Рисунке 84 видно, что два максимума намагниченности наблюдаются при 

различных температурных значениях между состояниями АФМ и ФМ. Один максимум 

отмечается при более высокой температуре при нагревании, а другой – при более низкой 

при охлаждении. Для анализа было выбрано состояние при более высокой температуре, 

поскольку низкотемпературное состояние является метастабильным (сплав находится в 

процессе фазового перехода). Увеличение концентрации Pd приводит к снижению 

температуры фазового перехода. Ширина температурного гистерезиса (ΔT) также 

уменьшается с увеличением концентрации Pd, что можно объяснить уменьшением 
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объемной доли структуры типа B1 в образце. Границы раздела между структурами B1 и B2 

являются центрами задержки образования ферромагнитной фазы во время фазового 

перехода. По результатам анализа EBSD видно, что остаточные кластеры 

антиферромагнитной фазы преимущественно расположены вблизи границ раздела между 

гамма- и альфа-фазами. Увеличение числа таких дефектов приводит к уширению петли 

температурного гистерезиса. 

На Рисунке 85 представлены экспериментальные петли гистерезиса при температуре 

TdM/dT=0 (для каждого образца эта температура различна). 

 

Рисунок 85. Петли гистерезиса образцов при температуре, при которой 

достигается максимум производной намагниченности. Вставка иллюстрирует поведение 

остаточной намагниченности и коэрцитивной силы. 

Значения коэрцитивной силы и остаточной намагниченности уменьшаются с 

увеличением концентрации Pd. Легирование бинарного сплава палладием приводит к 

тетрагонализации кристаллической решетки, что также способствует изменению 

магнитокристаллической анизотропии. Это структурное изменение, а также уменьшение 

количества дефектов в виде включений гамма-фазы становится причиной снижения 

описываемых параметров. 

В настоящей работе впервые были проведены прямые измерения МКЭ на образцах 

сплава железо-родий, легированных палладием (Рисунок 86). 
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Рисунок 86. Зависимости МКЭ от температуры в образцах (а) Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и (б) 

Fe48.3Rh46.8Pd4.9. Красный – нагрев, черный – охлаждение. Стрелки показывают 

направление изменения магнитного поля. 

Наблюдается смещение температуры перехода АФМ-ФМ в сторону низких 

температур на 25 и 30 K для Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и Fe48.3Rh46.8Pd4.9, соответственно, по сравнению 

с двухатомным сплавом Fe50.4Rh49.6 (Рисунок 59). Температуры перехода составляют 298 K 

и 293 K для Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и Fe48.3Rh46.8Pd4.9, соответственно. Полученные значение очень 

близки к рабочим значениям, необходимым в технологии магнитного охлаждения. 

Величина МКЭ уменьшается по сравнению с двухатомным сплавом, при этом остается 

весьма значительной: -6 K в поле 1.8 Тл. При охлаждении наблюдается меньшее значение 

МКЭ при более узком пике по сравнению с прямым переходом АФМ-ФМ при увеличении 

температуры. 

Поведение МКЭ в нескольких циклах изменения магнитного поля также аналогично 

чистому сплаву железо-родий. Результаты для одного полного цикла представлены на 

Рисунке 87. Всего было измерено 40 кривых ΔT(H) при разных температурах в интервале 

270÷310 K.  
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Рисунок 87. Полевые зависимости МКЭ для сплава Fe48.3Rh46.8Pd4.9 при трех различных 

температурах вблизи фазового перехода при нагреве (a)-(в) и охлаждении (г)-(е). 

Стрелками обозначены начальная и конечная температуры образца в одном полном цикле 

магнитного поля. 

На Рисунке 87 представлены три случая: температура, при которой наблюдается 

максимум МКЭ (б,д), области доминирования АФМ (а,г) и ФМ (в,е) фаз. Важно отметить, 

что эффект «невозвращения» температуры также наблюдается и в трехкомпонентных 

сплавах. Легирование сплава палладием не приводит к исчезновению эффекта, но приводит 

к уменьшению МКЭ и смещению температуры перехода в область комнатных (до 293 K в 

сплаве Fe48.9Rh46.8Pd4.9). Вместе с тем легирование увеличивает полную ширину на 

полувысоте кривых ΔT(T) (от 10 K для бинарного сплава FeRh до 12.4 K в сплавах с 

палладием), и удельная мощность охлаждения (RCP) при легировании не изменяется. 

Данное обстоятельство позволяет рассматривать сплавы железо-родий, легированные 

палладием, в качестве перспективных для магнитокалорических приложений, несмотря на 

довольно острый пик зависимости, в отличие от классических ферромагнитных 

материалов, например, гадолиния. 
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Холловская магнитометрия 

Магнитная структура сплава Fe48.3Rh46.8Pd4.9 была изучена визуально 

непосредственно в процессе перехода с использованием методики Холловской 

магнитометрии. Применение данного метода позволило также наблюдать 

пространственное изменение распределения намагниченности в процессе фазового 

перехода. Результаты визуализации представлены на Рисунке 88. 

 

Рисунок 88. Серии (сверху вниз) изображений, полученных в результате сканирования 

Холловским магнитометром поверхности образца Fe48.3Rh46.8Pd4.9 при охлаждении (слева) 

и нагреве (справа) в поле 1 Tл, направленном перпендикулярно плоскости образца из 

плоскости образца, демонстрирующие фазовый переход ФМ-АФМ и АФМ-ФМ, 

соответственно. Каждый снимок серии представляет собой изображение всей 

поверхности образца ~3 мм × ~3 мм (размер окна 4.1 × 3.7 мм), цветовая шкала 

обозначает величину собственного магнитного поля образца в месте расположения 

сенсора на высоте около 10 мкм над поверхностью. Разрешение по умолчанию составляет 

256 × 256 пикселей, то есть при использованном размере окна разрешение составило ~4 

мм/256 ~15 мкм.  

Так как ФМ фаза имеет конечное значение спонтанной намагниченности, а 

намагниченность АФМ фазы нулевая, заключение об их существовании можно сделать по 

величине регистрируемого сигнала собственного магнитного поля образца (более высокое 

значение поля соответствует ФМ фазе, и практически нулевое – АФМ состоянию). Фазовая 

трансформация, в основном, происходит в микромасштабе (менее 15 мкм – размер 

условного пикселя), так как не существует какой-то четкой границы между изображениями. 

Черта в нижнем правом углу – особенность поверхности образца (царапина), а не 

физический эффект. Сенсор сканирует поверхность образца в растровом построчном 

режиме, строчки отстоят друг от друга на расстоянии 15 мкм. В данном конкретном случае 
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сканирование осуществлялось вдоль оси Y (для уменьшения паразитного сигнала), при 

этом в общем случае направление сканирования не имеет значения. Время сканирования 

(получения одного изображения при заданной Т) составляет около 30 мин, полное время 

измерения составило около 22 ч.  

Кривая на Рисунке 89 является интегралом всех изображений и представляет 

зависимость от температуры усредненного значения отношения доли ФМ фазы к доле 

АФМ фазы во всем образце. Вид кривой полностью соответствует данным нейтронной 

дифракции: резкий переход с явным гистерезисом наблюдается как локально (поведение 

отдельного пикселя на Рисунке 88), так и во всем образце, свидетельствуя о фазовом 

переходе первого рода. 
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Рисунок 89. (а) Зависимость магнитного момента (отнесенного к величине 

намагниченности насыщения) от температуры в поле 1 Tл. Вкладки: верх: сканированная 

поверхность образца Fe48.3Rh46.8Pd4.9, стрелкой указано направление внешнего магнитного 

поля; низ: изображение поверхности образца при 286.5 K в процессе нагрева (отмечено 

красным кругом на интегральной кривой), когда переход еще не завершен, из которого 

вычтено изображение при 260 K (отмечено черным кругом на интегральной кривой), когда 

переход еще начался. (б) Зависимость магнитного момента (отнесенного к величине 

намагниченности насыщения) от температуры в поле 1 Tл. Вкладка: изображение 

поверхности образца при 277.5 K в процессе охлаждения (отмечено сиреневым кругом на 

интегральной кривой), когда переход ФМ-АФМ еще не завершен, из которого вычтено 

изображение при 291 K (отмечено зеленым кругом на интегральной кривой), когда образец 

находится в чистом ФМ состоянии.  

На нижней вкладке Рисунка 89 представлена разница в величине сигнала от 

собственного магнитного поля образца при двух значениях температуры: когда фазовый 

переход в образце еще не начался (260 К) и когда он еще не завершился (286.5 К). 

Положительная разница сигналов на цветовой шкале обозначает существование областей, 
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которые уже перешли в ФМ состояние. Можно отметить, что при таком выборе температур 

переход произошел практически во всем образце несмотря на то, что на интегральной 

кривой переход не прошел и половины при этой температуре. Так как области ФМ фазы 

точно должны быть упорядочены во внешнем магнитном поле 1 Тл, можно заключить, что 

наблюдаемое различие интенсивностей сигналов объясняется динамически изменяющимся 

состоянием сосуществующих областей ФМ/АФМ фаз. Разрешающая способность 

установки не позволяет выделить эти отдельные области. В данном случае уместно 

обсудить вопрос о том, насколько полно экспериментальная методика магнитного 

сканирования поверхности описывает весь образец. В настоящей работе намеренно 

сканировалась наибольшая по площади поверхность образца, так чтобы неисследованный 

внутренний объем образца был минимальным. Кроме того, внешнее магнитное поле было 

приложено перпендикулярно поверхности образца для того, чтобы магнитные моменты 

всех областей ФМ фазы были ему сонаправлены, равно как и направлению максимальной 

чувствительности датчика Холла. Таким образом, нивелировалось влияние неизбежно 

существующих неровностей поверхности образца. В связи с этим возможно, что 

чувствительности датчика могло не хватить для наиболее глубоких (более 1 мм) участков 

образца, которые могли внести вклад в слабый сигнал из-за ослабления их собственного 

магнитного поля. При этом, существование областей ФМ фазы в образце очевидно 

несмотря на то, что переход не завершен до конца. Под завершением перехода необходимо 

понимать такое состояние образца, когда он является агломерацией крупных областей ФМ 

фазы, даже в глубине образца. Кроме того, нет никаких признаков резких фазовых 

переходов (фазовой границы) на поверхности образца, в противоположность аналогичному 

эксперименту на образцах La(Fe,Si)13 похожей геометрии [560,561], в которых оно 

очевидно даже в макроскопическом масштабе (каждая фаза имеет дальний магнитный 

порядок). Таким образом, можно утверждать, что магнитное сканирование поверхности 

полностью описывает объемный образец в настоящей работе. 

Соответствующая описанному механизму картина наблюдается и при охлаждении, 

в процессе перехода ФМ-АФМ (Рисунок 89(б)), который начинается в данном случае из 

середины образца. Это изображение представляет собой пространственное распределение 

изменения локального момента при охлаждении образца между этими двумя 

температурами: в общем случае, момент представляет собой изменение от большого 

значения к меньшему по мере прохождения образца через переход, поэтому изменение 

преимущественно отрицательное в случае перехода АФМ-ФМ. 
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Остается открытым вопрос о том, происходит ли переход внутри зерен или между 

зернами, тогда как каждое зерно проходит переход независимо. Хотя разрешение установки 

близко к размеру зерна, используемая методика не позволяет различить эти две 

возможности, так как датчик находится на расстоянии около 10 мкм от поверхности, и 

сигнал от нескольких слоев зерен в подповерхностном слое «размазывается» без 

возможности разделения сигнала от каждого зерна. 

Анализ изображений показывает, что АФМ-ФМ переход при нагреве начинается с 

краев образца, тогда как обратный ФМ-АФМ переход при охлаждении, в основном, 

начинается в центральных областях. Данное обстоятельство является, скорее, признаком 

влияния полей размагничивания, а не микроструктуры. Области ФМ фазы с высокой 

намагниченностью и области АФМ фазы с низкой/нулевой намагниченностью (в процессе 

перехода, когда они одновременно сосуществуют в образце) концентрируются, в основном, 

в зонах относительно сильного и слабого внутреннего магнитного поля, соответственно. 

Существование таких зон в образце определяется эффектом размагничивания в 

зависимости от формы образца и направления внешнего поля. Такое влияние поля 

размагничивания объясняется очень слабой/нулевой магнитокристаллической 

анизотропией материала с ОЦК решеткой: аналогичный результат при переходе 

наблюдается в семействе кубически упорядоченных материалов La(Fe,Si)13 [560,561].  

Таким образом, согласно прямым визуальным наблюдениям фазовой динамики, 

смешанная фаза существует в масштабе, меньшем или сравнимом с 15 мкм. Переход при 

нагревании начинается с краев образца, что говорит о доминирующем влиянии формы 

образца и размагничивающего поля.  

В настоящей работе были построены магнитные фазовые диаграммы трех сплавов 

семейства железо-родий. При этом впервые построены магнитные фазовые диаграммы 

сплавов, легированных палладием, в зависимости от концентрации палладия (Рисунок 90). 
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Рисунок 90. Магнитная фазовая диаграмма сплавов Fe50.4Rh49.6, Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и 

Fe48.3Rh46.8Pd4.9. 

При нагревании (слева) все исследованные сплавы являются ферромагнетиками 

ниже температуры Кюри (TC = 675 K в Fe50.4Rh49.6) фазового перехода ФМ-ПМ и выше 

температуры фазового перехода первого рода АФМ-ФМ, при котором фазовая 

трансформация происходит в диапазоне магнитных полей от 0 до 2 Tл. Можно отметить 

нелинейное смещение границы фазового перехода АФМ-ФМ в сторону низких температур 

с увеличением концентрации палладия. Скорость уменьшения температуры перехода 

непропорциональна изменению относительной концентрации палладия в сплавах. Данное 

обстоятельство, очевидно, также связано с пределом растворимости палладия в сплаве 

железо-родий, превышение которого приводит к образованию включений FePd с другим 

типом кристаллической структуры. Также необходимо отметить значительный гистерезис 

температуры перехода (~7-9 K) в каждом из сплавов в зависимости от направления 

изменения температуры. Наличие такого гистерезиса лишний раз подтверждает первый род 

фазового перехода в сплавах семейства железо-родий. 

Основные результаты Главы 4 

Результаты расчетов из первых принципов и экспериментальных исследований 

показывают взаимосвязь между структурными и магнитными свойствами в сплавах 

Fe50Rh50-xPdx. Легирование бинарных сплавов FeRh атомами Pd приводит к 

тетрагонализации кристаллической решетки и уменьшению магнитного момента атома 
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железа без заметного изменения магнитных моментов атомов Rh и Pd. Такое изменение 

энергетических значений магнитной подсистемы снижает энергию фононной подсистемы, 

которая пропорциональна температуре. Соответственно, температура фазового перехода 

уменьшается с увеличением концентрации легирующего элемента, что было 

продемонстрировано в ходе эксперимента.  

Методами нейтронной дифракции, Холловской магнитометрии и с помощью 

магнитных измерений изучено сосуществование АФМ и ФМ фаз в объемных сплавах 

семейства железо-родий Fe50.4Rh49.6, Fe49.7Rh47.4Pd2.9 и Fe48.3Rh46.8Pd4.9. Область 

сосуществования фаз находится в температурном интервале 290 K÷320 K при нагреве и 

275 K÷310 K при охлаждении. Нейтронографическое исследование показало, что в 

образцах реализуется трехкомпонентное пространственно-неоднородное состояние с 

широким термомагнитным гистерезисом: 1) ОЦК структура с параметром элементарной 

ячейки a1 и АФМ упорядочением; 2) ОЦК структура с параметром элементарной ячейки a2 

и ФМ упорядочением; 3) ГЦК γ-фаза с не зависящей от температуры объемной долей w ~ 8 

%. Получены температурные зависимости параметров кристаллической решетки, 

объемных долей АФМ и ФМ фаз, магнитного момента атомов Fe в области фазового 

перехода первого рода АФМ-ФМ как в процессе нагрева, так и охлаждения. В зависимости 

от направления изменения температуры обнаружен значительный гистерезис величины 

объемных долей АФМ и ФМ фаз, при этом гистерезис объема элементарной ячейки 

практически не наблюдается. Визуально определены пространственные масштабы области 

сосуществования (15 мкм) АФМ и ФМ фаз при фазовом переходе и характер 

пространственного распространения перехода во внешнем магнитном поле с 

доминирующим влиянием на него поля размагничивания. Выявлены особенности фазового 

перехода, схожие с поведением другого кубически упорядоченного материала с гигантским 

МКЭ, La(Fe,Si)13 [560,561]. Вместе с тем отмечаются значительные отличия поведения 

фазового перехода по сравнению с Gd5Ge4 [562,563], что вызвано сильным влиянием 

магнитокристаллической анизотропии в последнем. Построены магнитные фазовые 

диаграммы сплавов железо-родий, в том числе, легированных палладием, в зависимости от 

концентрации палладия. 

Показано уменьшение объемной доли гамма-фазы с увеличением содержания 

палладия. Основываясь на результатах этой работы и уже опубликованных данных, 

выдвигается предположение, что тенденция к увеличению или уменьшению объемной доли 

гамма-фазы в сплавах Fe49Rh51-xMx определяется размером третьего (легирующего) атома. 

Исследование электронных свойств атома палладия (в сплавах FeRh) демонстрирует 
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чрезвычайно низкую спиновую поляризацию. Этот факт может быть причиной 

парамагнитного состояния гамма-фазы, наблюдаемого в ходе эксперимента при 

околокомнатной температуре. 

В сплавах железо-родий, легированных палладием, также наблюдается эффект 

«невозвращения» температуры образца к начальному значению после полного цикла 

изменения магнитного поля (аналогично случаю бинарных сплавов). Практическая 

значимость рассмотрения легированных сплавов железо-родий состоит в смещении 

температуры фазового перехода в область комнатных температур без значительного 

уменьшения магнитокалорических параметров по сравнению с двухатомным сплавом. 

Стоит отметить, что на сегодняшний день сохранение высоких значений 

магнитокалорических параметров достигнуто только при незначительном замещении 

родия в сплаве (до 8 ат. %). В составах с большим количеством замещающего металла 

наблюдается уменьшение соответствующих параметров. Таким образом, проблема полного 

замещения родия (в связи с его стоимостью) остается нерешенной. Исследования в данном 

направлении могут быть также полезны для выяснения причин гигантского МКЭ в сплавах 

FeRh и, следовательно, для выявления закономерностей для возможных претендентов на 

замещение родия в этих сплавах. Стоит отметить, что перспективным инструментом для 

выявления таких закономерностей является машинное обучение, которое используют для 

поиска новых магнитных материалов [564]. Возможность точного подбора таких 

параметров, как температура, ширина перехода и производительность охлаждения сплава, 

является важным фактором для потенциального использования сплавов на основе FeRh для 

магнитного охлаждения.  

При этом, существуют области, в которых вопрос стоимости используемых 

материалов остро не поднимается, например, медицина. Ряду биомедицинских применений 

сплавов на основе железо-родия и других функциональных материалов, содержащих, в том 

числе, редкоземельные металлы, посвящена завершающая Глава 5 настоящей работы.  
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Глава 5. Магнитные и магнитотепловые свойства нано- и микрочастиц 

некоторых ферромагнитных материалов для применения в методах 

магнитожидкостной гипертермии и адресной доставки лекарственных средств. 

Метод магнитожидкостной гипертермии: общие представления 

Магнитная гипертермия – новый, уже применяемый на практике, метод лечения рака 

труднооперабельных областей, за счет введения в опухоль биосовместимых нетоксичных 

магнитных наночастиц, их последующего нагрева внешним электромагнитным полем, 

ведущего к повышению температуры клеток опухоли до +42°С и их последующей гибели.  

Традиционными методами лечения раковых опухолей являются химио- и лучевая 

терапия, но внимание ученых и медиков обращено на поиск альтернативных методов, 

которые бы являлись менее опасными для здоровья пациента. Так, метод гипертермии 

рассматривается как альтернатива лечению последних стадий рака или дополнение к 

традиционному лечению, при котором воздействию высокой температуры подвергаются 

отдельные органы или части органа, пораженного патологическим процессом. 

Терапевтический эффект гипертермии обусловлен различием реакции на тепловое 

воздействие между двумя типами тканей– здоровой и опухолевой. В отличие от здоровой 

ткани пораженная имеет большие межклеточные пространства, высокую плотность 

кровеносных сосудов и слабо развитые лимфатические узлы. Тепловое воздействие на 

такую ткань приводит к повреждению и дальнейшей гибели клеток (апоптозу), при этом 

здоровые клетки остаются незатронутыми. Лечебный эффект гипертермии ограничивается 

температурным диапазоном от +38ºС до 46 ºС. При температуре +38ºС наблюдается 

активная пролиферация опухолевых клеток, при +39 ºС снижается жизнеспособность, а при 

температурах выше +43 ºС наблюдается их гибель. Также при помощи гипертермии 

возможно уменьшение размера опухоли до операбельных состояний [565].  

В используемых на сегодняшний день методах гипертермии (общая гипертермия, 

локальная гипертермия с использованием радиочастотного и микроволнового излучения, а 

также ультразвука) нагрев опухоли вызывает также и существенное повышение 

температуры соседних здоровых тканей. Возможными нежелательными последствиями в 

результате лечения гипертермией является перегрев, образование тромбов, ожоги и 

расстройства сердечно-сосудистой системы. Для контроля теплового режима проводится 

измерение температуры с помощью датчиков, введенных в область воздействия. Таким 

образом, основными недостатками используемых в настоящее время методик гипертермии 

являются низкая селективность воздействия, а также инвазивный метод контроля 

температуры. [59] 
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Поэтому предпочтительными считаются терапевтические методы, использующие то 

или иное локальное воздействие. Применение локальной гипертермии в сочетании с 

лучевой и/или химиотерапией на 20 – 40 % улучшает результаты лечения онкологических 

больных [566]. В 1957 году Гилкрист впервые использовал частицы Fe2O3 размером 0.02 – 

0.1 мкм для локального нагрева лимфатических узлов у собак [567]. В результате нагрева 

магнитными наночастицами в переменном магнитном поле, наблюдается уменьшение 

размера опухоли и её дальнейшее исчезновение (Рисунок 91. Общий принцип магнитной 

гипертермии). 

 

Рисунок 91. Общий принцип магнитной гипертермии 

В настоящее время магнитожидкостная гипертермия активно применяется для 

лечения карциномы, глиобластомы и рака простаты [566]. Существуют два основных 

способа введения магнитных наночастиц – прямая инъекция частиц в опухоль и  

внутривенное введение, которое, в свою очередь делится на два способа доставки: 

активный и пассивный [568]. Терапия рака методом магнитной гипертермии 

осуществляется в электромагнитном поле, например, с помощью аппликатора (MFH ®-

300F), который имеет регулируемую область зазора для лечения шириной от 21 до 33 см в 

переменном магнитном поле 2-18 кА/м с частотой 100 кГц. В зависимости от размера и 

местоположения опухоли частота внешнего магнитного поля варьируется от 1 кГц до 1 

МГц. [565,566,569]. Используемый препарат – магнитная жидкость на основе наночастиц 

оксида железа (Fe3O4), покрытых аминосиланом или декстраном. По окончании курса 

лечения, магнитные наночастицы выводятся из организма естественным путем. 
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Выделение наночастицей тепла напрямую связано с ее способностью поглощать 

энергию магнитного поля, что характеризуется удельной скоростью поглощения (specific 

absorption rate, SAR):  

SAR=C
dT

dt

M

m
, 

(49) 

где С – теплоемкость магнитной жидкости, ∆T – температурный интервал нагрева, 

на который жидкость нагрелась за время t, 
𝑀

𝑚
 – отношение массы воды к массе наночастиц. 

Объемные макроскопические многодоменные материалы имеют низкие величины SAR в 

полях порядка нескольких кА/м. Причина заключается в том, что для достижения в них 

магнитного насыщения нужны достаточно сильные магнитные поля (более 1 кЭ), в которых 

возможно использование всей площади петли гистерезиса. В противном случае 

перемагничивание будет происходить по так называемой частной петле гистерезиса, 

площадь которой намного меньше площади полной петли. Мало того, создание переменных 

магнитных полей с такой амплитудой в больших объемах представляет чрезвычайно 

сложную техническую задачу, а их влияние на работу кровеносной (реологию крови) и 

других систем организма малоизучены. Возникающие во всех тканях в случае 

использования переменного магнитного поля вихревые токи становятся «паразитным» 

фактором. Во избежание их негативного влияния был предложен критерий Брезовича [570]: 

произведение амплитуды напряженности магнитного поля на частоту не должно 

превышать  ~ 109 A/(мс).  

Таким образом, безопасным подтвержденным уровнем переменного магнитного 

поля в медицине лежит в диапазоне, например, 7.5-15 кА/м (90÷180 Э) с частотой 50-100 

кГц и определяется критерием Брезовича. Применение многодоменных субмикронных 

магнитных материалов при процедуре магнитной гипертермии является затруднительным 

как с медицинской, так и с технической точек зрения.  

Напротив, суперпарамагнитные частицы могут генерировать значительные 

количества тепла при низких значениях амплитуды магнитного поля. Так, лучшие образцы 

феррожидкостей характеризуются SAR ~ 209 Вт/г в полях с амплитудой 14 кА/м и частотой 

300 кГц, в то время как для ферромагнитного образца магнетита при тех же условиях SAR 

не превышает 75 Вт/г [571]. 

Существует три характерных размера, определяющих поведение намагниченности 

внутри наночастицы [571]: радиус однодоменности, радиус абсолютной намагниченности, 

радиус суперпарамагнетизма. Критерий однодоменности наночастицы определяет радиус, 
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меньше которого сформированная наночастица будет состоять из одного домена. Любое 

другое состояние с неоднородным распределением намагниченности будет обладать 

большей свободной энергией, а значит, будет энергетически менее выгодно. Радиус 

абсолютной намагниченности определяет тот размер наночастицы, при котором состояние 

однородной намагниченности не может быть разрушено внешним магнитным полем 

(Рисунок 92).  

 

Рисунок 92. Зависимость коэрцитивной силы от диаметра частицы [571] 

Радиус перехода в суперпарамагнитное состояние определяет критический размер, 

ниже которого положение магнитного момента частицы определяется главным образом 

тепловыми флуктуациями [572]. 
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Рисунок 93. Функция распределения наночастиц по объему в зависимости от их 

размера.  Критические диаметры Dp (0) = 13.5 нм и Dp (H) = 19.4 нм (для константы 

анизотропии K = 3 × 105 эрг см−3) разделяют вклады в нагрев из-за  высокой величины 

магнитной восприимчивости, гистерезисных потерь и перемешивания частиц в 

коллоидном растворе (в переменном магнитном поле 250 Э с частотой 111.5 кГц) [573]. 

Частицы малых размеров находятся в однодоменном состоянии, и их способность к 

разогреву при данной амплитуде и частоте магнитного поля определяется магнитной 

восприимчивостью (Рисунок 93). По мере увеличения размера частицы на первый план 

выходят потери, обусловленные гистерезисом, и величина разогрева определяется 

площадью петли гистерезиса, т.е. намагниченностью насыщения и коэрцитивной силой. 

Наконец, при еще больших диаметрах становятся заметными механизмы, связанные с 

вязким трением при вращении и движении частицы подобно магнитной стрелке компаса в 

магнитном поле.  

В системах, содержащих суперпарамагнитные наночастиц, существуют  два механизма 

тепловыделения при перемагничивании в переменном электромагнитном поле: механизмы  

неелевской и броуновской релаксации. Релаксация Нееля зависит от величины энергии 

барьера магнитной анизотропии, которой нужно обладать для того, чтобы магнитный 

момент частицы мог изменить свое направление на противоположное. Значение этой 

энергии зависит от анизотропии частицы (материал, форма) и объема наночастицы. 

Броуновский механизм релаксации зависит от способности частицы развернуть 
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направление намагниченности только за счет физического вращения частицы в 

физиологическом растворе, что, в свою очередь, зависит от двух параметров: вязкости 

жидкости и гидродинамического диаметра частицы (гидродинамический диаметр включает 

в себя неорганическое покрытие частицы и прилегающий слой жидкости). Оба механизма 

действуют одновременно и зависимость нагревательной способности от диаметра быстро 

уменьшается при отдалении от максимума. Механизм броуновской релаксации становится 

более эффективным, чем неелевский,  при использовании сравнительно больших 

наночастиц, в случае рассмотрения суперпарамагнитных наночастиц (10 нм) больший вклад 

дает неелевский механизм. Броуновская релаксация преобладает в случае, когда жидкость, 

содержащая наночастицы, очень вязкая. Преобладание броуновского или неелевского 

механизма релаксации зависит от соотношения времен релаксации (формулы (54)-(56)). 

Для достижения высокой скорости нагрева время релаксации Нееля не должно превышать 

время релаксации Броуна. В описанной теории механизмов магнитной гипертермии в 

зависимости от диаметра наночастиц отсутствует гладкий переход между механизмами, 

поэтому большинство исследований до настоящего времени апеллируют к классической 

работе [2]. 

Многодоменные ферромагнитные материалы нагреваются в основном за счет 

гистерезисного перемагничивания и МКЭ. При изменении намагниченности магнитного 

материала от М1 до М2 необходимо затратить работу W  [574]: 

W=∫ HdM
M2

M1

 
(50) 

Произведенная работа частично накапливается в магнитном материале в виде 

потенциальной энергии, а частично рассеивается в виде тепла. Если производится 

перемагничивание образца с магнитным гистерезисом, то в конце гистерезисного цикла 

петля гистерезиса замыкается, потенциальная энергия принимает свое первоначальное 

значение, а вся произведенная в течение цикла работа полностью превращается в тепловую 

энергию. Ясно, что чем шире петля и, соответственно, больше её площадь, тем больше 

будут потери на гистерезис, и тем эффективнее будет осуществляться преобразование 

электромагнитной энергии в тепловую. Если перемагничивание происходит циклически, 

что имеет место при периодическом изменении внешнего магнитного поля, то 

выделившаяся энергия записывается в виде: 

W=f∮HdM 
(51) 
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где f – частота перемагничивания. При перемагничивании в переменном поле существуют 

ещё два процесса, которые могут давать вклад в диссипацию энергии в магнитном образце. 

Это потери на вихревые токи (токи Фуко) и на ферромагнитный резонанс. Однако из-за 

малого размера частиц и относительно низких используемых в гипертермической терапии 

частот эти потери можно не учитывать. 

Спектр магнитных наночастиц, позиционируемых для потенциального применения 

в методе магнитной гипертермии весьма широк: монодисперсные MFe2O4, Co, Fe, CoFe, 

FePt, SmCo5 [575], наночастицы типа ядро/оболочка Fe/Fe3O4 [576], магнетит Fe3O4, 

стабилизированный декстраном, катионными липосомами, поливиниловым спиртом, 

гидрогелем, маггемит (γ-Fe2O3), стабилизированный лигандами, например, декстраном 

[566], ферриты ZnxFe3xO4 [577], NiCa феррит [578], Li0.5Fe2.5O4, [579], Ni0.65Zn0.35Cu0.1Fe1.9O4 

[580,581], ZnxMn(1−x)Fe3O4 [582], CoxNi(1−x)Fe2O4 [583,584], FeCo-Au [585], Fe + Au [586], 

разнообразные композиты оксида железа MnxZnxGdxFe(2−x)O4 [565], Co–Pd зерна [587], 

микродиски [588], магнитная биокерамика на основе гидроксилапатита Ca5(PO4)3OH 

[589,590], Fe1−xMnxFe2O4 наночастицы [591]. При этом все известные на сегодняшний день 

перспективные материалы для реализации метода магнитной гипертермии, как правило, не 

применяются в клинической практике. Из перечисленных составов в настоящий момент 

имеется немногим более десятка составов с температурой Кюри в нужном диапазоне, из 

них половину составляют составы с токсичным никелем.  

Поэтому автором также проведен анализ составов частиц, которые в настоящее 

время реально используются: как правило, это суперпарамагнитные или стабильные 

ферромагнитные частицы с повышенной биосовместимостью, защитным покрытием и 

улучшенными тепловыми свойствами, производные от магнетита (Таблица 1 в обзорной 

работе автора [А62]). 

В методе магнитной гипертермии используются две группы устройств. В первой 

группе используется метод непосредственного воздействия электромагнитным полем на 

опухолевые ткани. В некоторой степени данный подход считается неинвазивным, но 

довольно опасным для пациента, так как для максимального контроля «облучаемой» 

области в опухоль посредством катетеризации или хирургически имплантируются 

специальные электроды. Вторая группа методов использует быстрый и однородный нагрев 

опухоли за счет использования магнитных наночастиц и феррожидкостей, который снижает 

риски термического повреждения здоровых тканей. Обобщение существующих на 

сегодняшний день инструментальных подходов к реализации метода магнитной 

гипертермии представлено в Таблице 3 обзорной работы автора [А62]). 



 

219 

 

Математическое моделирование нагрева ферромагнитных частиц 

В связи с отсутствием в литературе универсального подхода по оценке 

нагревательных свойств магнитных наночастиц различного химического состава для 

перспективы их использования в методе МЖГ в настоящей главе в рамках единого подхода 

была проведена теоретическая оценка 24 потенциально перспективных составов магнитных 

наночастиц. Так, для различных элементных составов (в том числе с неизвестными 

магнитными свойствами) и распределений частиц по размеру был рассчитан коэффициент 

SAR, в том числе, были рассмотрены наночастицы редкоземельных металлов и сплава 

железо-родий. 

В этом разделе главы рассматривается модифицированный механизм нагрева 

коллоидных ферромагнитных жидкостей под воздействием внешнего переменного 

магнитного поля, основы которого предложены в работе [2]. Соотношение для объемной 

мощности рассеяния записывается следующим образом: 

𝑃 = 𝜋𝜇0𝑓𝐻0
2𝜒’’, [𝑃] =

W

m3
, 

(52) 

где 𝜇0 – магнитная постоянная, 𝑓 – частота внешнего переменного магнитного поля (Гц), 

𝐻0 – амплитуда внешнего магнитного поля (A⋅м-1), 𝜒′′ − мнимая часть комплексной 

магнитной восприимчивости 𝜒 = 𝜒′ − 𝑖𝜒′′ магнитных наночастиц. 

В общем случае, объемная мощность рассеяния складывается из трех составляющих: 

[592]: за счет магнитной восприимчивости, потерь, связанных с перемагничиваниванием за 

счет гистерезиса и потерь, связанных с вязким трением при перемешивании частиц в 

растворе (Рисунок 93). При этом, такое разделение весьма условно, зависит от огромного 

количества факторов в каждом конкретном, и, соответственно, каждый вклад не может 

быть учтен отдельно при выполнении расчетов. По этой причине в настоящей работе нагрев 

магнитных наночастиц рассматривается в рамках так называемой простой эвристической 

модели комплексной магнитной восприимчивости. Как показано в работе [593], данная 

модель совпадает с точным решением общего уравнения Фоккера-Планка для 

вероятностной функции различных ориентаций магнитного момента и оси легкого 

намагничивания ферромагнитной частицы (Раздел II [594]). В линейном приближении 

комплексная магнитная восприимчивость в данной модели записывается как:   

𝜒 = 𝜒0

1

1 + 𝑖𝜔𝜏
, 

(53) 

где 𝜒0 = 𝑛 𝜇0𝑚
2 (3𝑘Б𝑇)⁄  – статическая магнитная восприимчивость на единицу объема, 

содержащего 𝑛 (см-3) частиц, 𝑚 – абсолютное значение вектора магнитного момента (A⋅м2), 

𝜔 = 2𝜋𝑓 – циклическая частота (с-1), 𝜏 – эффективное время релаксации системы (систем). 
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Поскольку Броуновская и Неелевская релаксация происходят одновременно, то 

эффективное время релаксации 𝜏 определяется как: 

𝜏 =
𝜏𝐵𝜏𝑁

𝜏𝐵 + 𝜏𝑁
 (54) 

где 

𝜏𝐵 =
3 𝜂 𝑉𝐻

𝑘Б 𝑇
 

(55) 

   - время Броуновской релаксации, 𝜂 – коэффициент динамической вязкости (Па⋅с),  

𝑉𝐻 = 𝑉 (1 +
𝛿

𝑅
)
3

 – гидродинамический объем частицы, который превышает объем 

сферической частицы (𝑉 = 4 3⁄ ⋅ 𝜋𝑅3) с радиусом  𝑅, покрытой пленкой впитывающего 

ПАВ толщиной 𝛿; 

𝜏𝑁 =
√𝜋

2
𝜏0  

 eΓ

√Γ
 , Γ =

𝐾𝑉

𝑘Б𝑇
 , 

(56) 

- время релаксации Нееля, где 𝜏0 – масштабный фактор (зависит от множества внутренних 

свойств частицы и находится в диапазоне 10−13 ÷ 10−8с) [595], 𝐾 – эффективная константа 

магнитной анизотропии, которая может включать вклады от магнитокристаллической 

анизотропии, поверхностного разупорядочения или анизотропии формы. Константы 

анизотропии, в целом, зависят от множества внешних факторов и, в случае магнитных 

наночастиц, точно экспериментально не определяются, а имеют распределение 

относительно среднего значения, как правило, при вычислениях берется соответствующее 

значение для объемного материала. По этой причине значение константы магнитной 

анизотропии выбирают в наиболее часто наблюдаемом диапазоне 𝐾 = 10 ÷

105 Дж⋅м-3 [596], при этом масштабный фактор 𝜏0 = 10−9с.  

Из уравнений (54)-(56) следует, что мнимая составляющая комплексной магнитной 

восприимчивости определяется как: 

  𝜒′′ = 𝜒0
𝜔𝜏

1+(𝜔𝜏)2
 (57) 

Для монодисперсных частиц модуль вектора магнитного момента – 𝑚 = 𝑀𝑠𝑉, где 

𝑀𝑠 − намагниченность насыщения, и  𝑛 = 𝜙 𝑉⁄ , где 𝜙 – это объемная доля магнитных 

частиц в ферромагнитной жидкости. Отсюда, равновесная магнитная восприимчивость: 

  𝜒0 =
𝜙

𝑉
⋅
𝜇0𝑀𝑠

2𝑉2

3𝑘𝑇
 (58) 

В итоге, объемная мощность рассеяния суспензии монодисперсных магнитных 

частиц имеет следующий вид: 

  𝑃 = 𝜋𝜇0𝑓𝐻0
2𝜒0

2𝜋𝑓𝜏

1+(2𝜋𝑓𝜏)2
~

1

2𝜋𝜏

(𝜔𝜏)2

1+(𝜔𝜏)2
 (59) 
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В случае с ферромагнитной жидкостью, состоящей из полидисперсных магнитных 

частиц с определенным распределением по размеру 𝑔(𝑑), где 𝑑 – диаметр частицы, 

соотношение для среднего значения объемной мощности рассеяния записывается 

следующим образом: 

  �̅� = 𝜋𝜇0𝑓𝐻0
2𝜒0̅̅ ̅ ⋅

2𝜋𝑓

𝑑6̅̅ ̅̅ ∫
𝜏(𝑑)𝑑6

1+(2𝜋𝑓𝜏(𝑑))
2

∞

0
𝑔(𝑑)𝕕𝑑 , (60) 

где 𝜒0̅̅ ̅ =
 𝜙𝜋𝜇0𝑀𝑠

2

18𝑘𝑇
⋅
𝑑6̅̅ ̅̅

𝑑3̅̅ ̅̅ , 𝑑6̅̅ ̅ = ∫ 𝑑6∞

0
𝑔(𝑑)𝕕𝑑, 𝑑3̅̅ ̅ = ∫ 𝑑3∞

0
𝑔(𝑑)𝕕𝑑. 

В экспериментах с ферромагнитными жидкостями из полидисперсных 

суперпарамагнитных частиц часто наблюдается логнормальное распределение частиц по 

диаметру (если случайная величина имеет логнормальное распределение, то ее логарифм 

имеет нормальное распределение): 

𝑔log(𝑑) =
1

√2𝜋𝑠𝑑
exp [−

ln2(𝑑 𝑑0)⁄

2𝑠2
] , 

(61) 

где 𝑑0 – медиана и  𝑑0
2 exp 𝑠2 (exp 𝑠2 − 1) – дисперсия, 𝑠 – параметр логнормального 

распределения. 

Также зачастую применимо распределение Гаусса: 

𝑔G(𝑑) =
1

√2𝜋𝜎
exp [−

(𝑑 − 𝑑0)
2

2𝜎2
] , 

(62) 

где 𝑑0 – медиана, а 𝜎2 – дисперсия.  

Интегрирование должно выполняться в диапазоне от 0 до бесконечности, что предполагает 

наличие частиц с бесконечным (в случае с распределением Гаусса даже отрицательным) 

диаметром, что, разумеется, противоречит физическому смыслу. Соответственно, в 

настоящей работе интегрирование происходит в диапазоне значений диаметров от самых 

низких до самых высоких значений, наблюдаемых экспериментально. 

В используемом линейном приближении коэффициент SAR может быть 

представлен в следующем виде: 

SAR =
�̅�

𝜙𝜌
, 

(63) 

где 𝜌 – плотность материала магнитных частиц (кг⋅м-3). Из уравнений  (58) и (59) 

следует, что объемная мощность рассеяния пропорциональна объемной доле магнитных 

частиц в ферромагнитной жидкости. Следовательно, согласно уравнению (63) SAR не 

зависит от 𝜙 и является характеристикой магнитных частиц в рассматриваемой 

ферромагнитной жидкости. Во всех расчетах в качестве среды использовалась вода (𝜂 =

0.01 Па⋅с). Начальная температура равна 𝑇 =  296 К. Толщина пленки сорбирующего ПАВ 

равна нулю (𝛿 = 0). Амплитуда переменного магнитного поля 𝐻0 = 75 ÷ 200 Оэ, частота 
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𝑓 = 100 кГц.  При таком выборе параметров внешнего поля выполняется критерий 

Брезовича: в настоящей главе максимальное значение произведения амплитуды и частоты 

магнитного поля составляет (𝐻0𝑓)мах ≃ 1.6 ⋅ 109A⋅м-1с-1. Для оценки возможного 

применения магнитных наночастиц были рассчитаны значения SAR для 21 перспективного 

и 3 базовых (Fe, Co, Gd; представлены как стандартные элементы и примеры) элементных 

составов (Таблица 15). 

Таблица 15. Расчетные значения SAR для магнитных наночастиц различного химического 

состава.  

Тип № Соединение Намагниченность 

насыщения 𝑴𝒔 при 

𝑻 =  𝟐𝟗𝟔 К, 

(emu/г) 

Плотность 

𝝆, 

(г/см3) 

Тип и параметры 

распределения 

Макс. значение 

SAR (Вт⋅г-1) 

I 1 ZnFe2O4 [597] 12.2 [597] 5.1 Логнормальное, 

𝑑0 = 19.5 нм,  

s = 0.15 

13 

2 BaO⋅6Fe2O3 [598] 50 [598] 5.01 Монодисперсное, 

d̅ ≃ 10 нм 

15 

3 Fe [599] 218 [599] 7.86 Монодисперсное, 

d̅ ≃ 20 нм 

8000 

4 γ-(Fe75Ni25)99Mn1 [600] 50 [600] 8.16 Гаусса, 

d0=12.2 нм, 

σ=0.73 нм  

80 

5 Ni0.65Zn0.35Cu0.1Fe1.9O4 

[601] 

40 [601] 5.11 

как NiFe2O4 

Монодисперсное, 

d̅ ≃ 15 нм  

70 

6 Gd [602] 125 [602] 7.9 Монодисперсное, 

d̅ ≃ 20 нм 

2600 

II 7 La0.75Sr0.25MnO3 [603] 28 [603] 6.5 Логнормальное, 

𝑑0 = 19.3 нм,  s = 0.4  

130 

8 Mn1-xZnxFe2O4 [604] 

x = 0.2 ÷ 0.9 

45 [604] 4.85 − 5.1 Гаусса, 

d0=35.3 нм, σ=9 нм  

650 

9 Gd5Si4 [605] 75 [605] 6.98 Монодисперсное, 

d̅ ≃ 43 нм 

6000 

10 Cu30Ni70 [606] 5 [606] 8.5 − 8.95 Монодисперсное, 

d̅ ≃ 30 нм 

11 

11 Co 157  [607] 8.9 Монодисперсное, 

d̅ ≃ 28 нм 

12000 

12 SmCo5 [608] 97 [609] 8.559 Монодисперсное,  

d̅ ≃ 29 нм 

5000 

III 13 Ni1-xCrx 

x=0.45–0.59 

8 − 16 [610] 7.75 − 8.65 Монодисперсное, 

d̅ ≃ 100 нм 

25 

14 ZnGd0.02Fe1.98O4 [611] 5.64 [611] 5.1 

как ZnFe2O4 

Монодисперсное, 

d̅ ≃ 100 нм 

3.3 
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15 Fe3O4 75 [612] 5.17 Монодисперсное, 

d̅ ≃ 100 нм 

650 

16 CoFe2O4 [613] 56.7 [613] 4.9 Монодисперсное, 

d̅ ≃ 69.5 нм 

340 

17 Li0.5Fe2.5O4 [614]  59 [614] 4.58 Монодисперсное, 

d̅ ≃ 70 нм 

340 

18 La
0.85

Na
0.15

MnO
3-δ

 

La
0.75

Ag
0.25

MnO
3-δ

 

[615] 

2 [615] 6.5  как 

La0.75Sr0.25MnO3 

Монодисперсное, 

d̅ ≃ 100 nm 

0.55 

19 CuFe2O4 [616] 31 [616] 5.17 Монодисперсное, 

d̅ ≃ 93 нм 

110 

IV 20 γ-Fe2O3 [617] 90 [618] 4.6 Монодисперсное, 

d̅ ≃ 5 нм 

0.75 

21 Fe50Rh50 [619] 48  [619] 9.58 Монодисперсное, 

d̅ ≃ 150 нм 

400 

22 FeCo [620] 192 [620] 8.6 Монодисперсное, 

d̅ ≃ 5 − 10 нм   

70 

23 FePt [621] 68 [622] 14.81 Монодисперсное, 

d̅ ≃ 4 нм 

0.35 

24 Mg
1+x

Fe2-2xTixO4 [623] 

x=0.37 

8 [623] 4.26 

как MgFe2O4 

Монодисперсное, 

d̅ ≃ 150 нм 

6 



 

224 

 

Значения SAR, как правило, находятся в диапазоне 10÷100 Вт/г [624], что также 

справедливо для большинства составов, представленных в Таблица 15. При этом, в ряде 

работ опубликованы гораздо большие значения данного параметра, например для 

бактериальных магнитосом (1000 Вт/г в магнитном поле 10 кА/м с частотой 410 кГц) [625]. 

Такие значения, превышающие 1000 Вт/г, также предсказаны в ряде теоретических работ 

[626,627], соответственно, полученные в настоящей работе для составов SmCo5 и Gd5Si4 

расчетные значения SAR справедливы (с учетом приближений модели).  

Так, для большинства рассматриваемых составов значение константы анизотропии 

точно не известно, поэтому выбранный диапазон этих значений в каждом случае может 

быть расширен. Поэтому в работе представлены максимально возможные значения SAR 

для заданного диапазона значений константы анизотропии. Также для всех составов 

значение SAR указано для максимальной амплитуды переменного магнитного поля (200 Э). 

По указанным причинам только исходя из расчетных данных нельзя сделать вывод о 

приоритете тех или иных магнитных наночастиц. Более того, в литературе отмечены 

случаи, когда экспериментальные значения SAR оказывались значительно меньше 

теоретически предсказанных [628]. При этом полученные данные позволяют оценить 

перспективность применения того или иного состава при заданном значении размера 

частицы. Например, при d̅ ≃ 30 нм соединение SmCo5 продемонстрировало более высокое 

значение SAR, чем Cu30Ni70, при этом оно же ниже соответствующего значения 

элементарного Co. Аналогичный эффект наблюдается при сравнении других 

многоэлементных наночастиц с основными моноэлементными составами. 

Также при рассмотрении эффективности нагрева важно отметить роль 

распределения магнитных наночастиц по размеру. Увеличение монодисперсности частиц 

приводит к росту значения SAR для всех рассматриваемых составов. Например, на Рисунке 

94 показана зависимость значения SAR от параметров логнормального распределения 

частиц по размеру для соединения La0.75Sr0.25MnO3 при значении константы анизотропии 

𝐾 = 50 Дж⋅м-3.  
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Рисунок 94. Зависимость значения SAR от параметра логнормального распределения 𝑠 по 

диаметру магнитных наночастиц для состава  La0.75Sr0.25MnO3 при значении константы 

анизотропии 𝐾 = 50 Дж⋅м-3 (синий – 𝑠 = 0.05; оранжевый – 𝑠 = 0.15; зеленый –𝑠 = 0.3;  

зеленый, красный – 𝑠 = 0.5. 

В зависимости от размера магнитных наночастиц существует четыре различных 

типа изменения SAR, которые продемонстрированы на примере соединения Gd5Si4. 

(Рисунок 95). 
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Рисунок 95. Поведение SAR для соединения Gd5Si4 в зависимости от размера частиц (а) 

тип I (𝑑 = 5 нм); (б) тип II (𝑑 = 15 нм); (в) тип III (𝑑 = 40 нм); (г) тип IV (𝑑 = 100 нм). 

Для наночастиц по типу I наблюдается резкое снижение значения SAR с 

увеличением их анизотропии, после чего следует плато на минимальном значении. 

Наночастицы типа II демонстрируют медленный и достаточно плавный рост SAR до 

целевого значения при заданных параметрах намагниченности насыщения, плотности, 

распределения частиц по размеру и константе анизотропии. Для наночастиц типа III 

характерен резко выраженный пик, при этом достаточно быстро достигается 

асимптотическое значение SAR. При типе IV наночастицы демонстрируют резкое 

увеличение SAR, затем следует плато на максимальном значении. Такие зависимости SAR 

универсальны для всех рассматриваемых элементных составов наночастиц (не приведены 

в настоящей работе из-за однотипности).  Так как в большинстве практических случаев 

точное значение константы анизотропии неизвестно, можно заключить, что свойства 

наночастиц по типу IV (характерный размер около 70÷100 нм) демонстрируют наиболее 

предсказуемые значения SAR. Выявление таких типов поведения позволяет проводить 

анализ тенденций изменения (увеличения или уменьшения) SAR в зависимости от размера 

наночастиц. 

Такое поведение SAR является следствием зависимости эффективного времени 

релаксации от константы анизотропии. Для ее заданного значения SAR пропорционален H0
2 

согласно (60). В случае фиксированного значения амплитуды переменного внешнего 
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магнитного поля зависимость SAR пропорциональна величине 
2𝜋𝑓𝜏

1+(2𝜋𝑓𝜏)2
. Зависимость 

эффективного времени релаксации 𝜏 от значения 𝐾 для различных типов поведения SAR 

показана на Рисунке 96.  

 

Рисунок 96. Зависимость эффективного времени релаксации 𝜏 от значения 𝐾 для 

различных типов магнитных наночастиц (на примере соединения Gd5Si4) в зависимости 

от размера частицы A) тип I (𝑑 = 5 нм); B) тип II (𝑑 = 15 нм); C) тип III (𝑑 = 40 нм); D) 

тип IV (𝑑 = 100 нм). 

Согласно (54) среднее значение эффективного времени релаксации с ростом 𝐾 

стремится к времени броуновской релаксации. На Рисунке 96 видно, что время релаксации 

Нееля преобладает над временем броуновской релаксации при низких значениях константы 

анизотропии. Согласно (60) и (63) для получения максимальных значений SAR также 

необходимо максимизировать отношение 𝑀𝑠
2 𝜌⁄ . 

Для верификации модели на Рисунке 97 приводится сравнение экспериментальных 

и теоретических значений SAR для соединения La0.75Sr0.25MnO3.  
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Рисунок 97. Сравнение «сырых» экспериментальных (синие незакрашенные квадраты), 

рассчитанных в настоящей главе теоретических (красная кривая) и обработанных тремя 

различными методами экспериментальных данных (черно-белые символы) значений SAR: 

метод 1 –  Бокса-Лукаса, метод 2 – скорректированного наклона, метод 3 – устойчивого 

состояния; для La0.75Sr0.25MnO3 (𝐾 = 50 Дж⋅м-3).  

Экспериментальные данные по нагреву частиц La0.75Sr0.25MnO3, полученные в 

настоящей работе, были откорректированы с использованием трех аналитических методов, 

которые позволяют в той или иной степени минимизировать влияние тепловых потерь, 

связанных с недостижимостью идеальных адиабатических условий в эксперименте по 

измерению нагрева магнитных наночастиц и занижающих экспериментальное значение 

SAR: Бокса-Лукаса, скорректированного наклона и устойчивого состояния [629,630]. 

Каждый из рассматриваемых методов использует классическое определение SAR, согласно 

которому SAR (𝐻0) = 𝐴 × 𝐻0
𝐵. Коэффициенты A, B определялись методом наименьших 

квадратов. Из сравнения результатов видно, что обычно используемый на практике метод 

обработки экспериментальных данных  («начального наклона», экспериментальная кривая 

на Рисунке 97) весьма чувствителен к экспериментальным условиям и занижает значения 

SAR ~ на 25%. Очевидно, что данные, полученные этим способом ближе всего к 
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теоретическим значениями, полученным в рамках разработанной в настоящей главе 

модели, так как она не учитывает неидеальных условий эксперимента. Лучшим 

приближением является использование полной кривой нагрева наночастиц (метод Бокса-

Лукаса), хотя и здесь можно ожидать занижение значений до 10%. Однако, метод 

«скорректированного наклона» дает наиболее точные результаты в широком диапазоне 

экспериментальных условий, и именно этот метод принят в качестве стандартного для 

определения SAR и ILP в настоящей работе. Соответственно, предложенная в настоящей 

работе теоретическая модель не достаточно точно описывает экспериментальные данные в 

в магнитном поле с амплитудой 𝐻0 ≥ 130 Э, что, тем не менее, дает приемлемые 

результаты, так как переменные поля с большей амплитудой чрезвычайно редко 

применяются на практике из-за нарушения критерия Брезовича.  

В Таблице 16 представлено сравнение экспериментальных (из работы [631]) и 

теоретических значений SAR для частиц магнетита Fe3O4.  

Таблица 16. Сравнение экспериментальных (из работы [631]) и теоретических значений 

SAR для частиц магнетита Fe3O4 

Диаметр наночастиц, нм 
SAR, Вт/г Fe, эксперимент 

[631] 

SAR, Вт/г Fe, теория, 

настоящая работа 

7.5 15.6 0.013 

13 39.4 52.8 

46 75.6 111.1 

81 63.7 111.4 

282 32.5 111.4 

416 28.9 111.4 

 

В диапазоне диаметров наночастиц, применяемых в исследованиях in vitro (10÷60 нм) 

теоретические результаты хорошо совпадают с экспериментальными. Увеличение значения 

SAR в рассматриваемом диапазоне размеров также согласуется с литературными данными 

[632,633]. При этом, для больших диаметров наночастиц наблюдается значительное 

расхождение между экспериментальными и теоретическими значениями. Вычисления 

проводились в приближении сферической формы наночастиц и монодисперсного 

распределения их по размеру. В реальных условиях увеличение среднего размера частиц 

приводит к размыванию распределения и появлению анизотропии формы самих 

наночастиц. Кроме того, плотность каждой частицы (при большей разнице размеров в 
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коллоидном растворе) также может влиять на результаты. Аналогичная ситуация при 

сравнении теории и эксперимента наблюдалась в работе [634] для наночастиц из железа.  

Представленную в настоящей работе теоретическую модель можно использовать 

для предварительной оценки перспективности применения наночастиц в методе 

магнитожидкостной гипертермии до проведения экспериментальных исследований. 

Увеличение монодисперсности приводит к высокому значению SAR. Наиболее 

предсказуемое изменение SAR соответствует наночастицам с диаметром ~70÷100 нм. С 

учетом результатов вычислений наиболее перспективными составами магнитных 

наночастиц для применения в методе магнитной гипертермии являются Gd, Fe50Rh50, 

La0.75Sr0.25MnO3,  ZnxMn1−xFe2O4, x = 0.2 ÷ 0.9. 

Измерение магнитотепловых свойств (нагрева) нано- и микрочастиц 

ферромагнитных материалов 

С учетом результатов математического моделирования и исходя из результатов, 

полученных в главах 2 и 3, в настоящей главе были проведены измерения зависимости 

температуры нагрева от времени следующих составов: микрочастицы бинарных сплавов 

𝐹𝑒xRh100−x (x = 50, 48, 45, 40 и 35), манганит лантана-стронция La0.75Sr0.25MnO3 и цинк-

марганцевые ферриты ZnxMn1−xFe2O4, 𝑥 = 0.2 ÷ 0.9.  

Наночастицы гадолиния: модельный расчет 

В отношении наночастиц гадолиния было проведено дополнительное 

математическое моделирование в модели опухоли. Показано, что низкие концентрации 

(0.1÷0.3 масс. %, при массе опухоли 50÷300 г) частиц Gd формируют однородное поле 

температур в месте расположения опухоли. Тепловое равновесие достигается за 2÷8 мин. 

Доказано, что низкочастотное (700 Гц) переменное магнитное поле с амплитудой около 200 

Э в сочетании с малыми концентрациями наночастиц гадолиния 0.1÷0.3 % масс. может быть 

эффективно при терапевтическом нагреве до +42÷44 oC опухолей с массами в диапазоне 

0.1-0.3 кг. Данное обстоятельство связано с различными механизмами нагрева в 

классических частицах гипертермии (магнетит, маггемит): гистерезис, релаксационные 

механизмы, и с превалирующим в рассматриваемом случае магнитокалорическом 

механизме нагрева.  Подробные результаты расчетов представлены в работе автора [А64]. 

При этом наночастицы гадолиния чрезвычайно трудны в изготовлении из-за высокой 

химической активности гадолиния и невозможности из-за этого контролировать 

примесный состав (содержание кислорода, водорода, азота и воды) и форму наночастиц. 

Данное обстоятельство приводит к непрогнозируемым изменениям в количестве ФМ фазы, 
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изменению типа кристаллической структуры с ГПУ на ГЦК и, соответственно, ухудшению 

и/или исчезновению магнитных свойств [635–637]. Анализ литературы, посвященной 

синтезу наночастиц гадолиния [638–643], позволяет утверждать, что такие наночастицы 

всегда содержат определенное количество кислорода, таким образом, неизбежное 

присутствие оксида существенно понижает температуру фазового перехода ФМ-ПМ, тем 

самым ухудшая магнитотепловые свойства. Более того, ни в одной из работ практическое 

применение редкоземельных наночастиц в методе МЖГ не рассматривается (их изучение 

чрезвычайно ограничено из-за трудностей приготовления), соответственно, в настоящей 

главе рассмотрение наночастиц данного типа была ограничено математическим 

моделированием.  

Экспериментальная установка и метод измерения SAR 

Для проведения экспериментальных исследований по нагреву магнитных 

наночастиц в переменном поле в настоящей работе была создана не имеющая аналогов 

установка, позволяющая проводить исследования в поле от 0 до 200-300 Э (RMS, 

действующее значение; верхний предел поля зависит от частоты) с возможностью 

дискретной регулировки частоты: 150, 200, 250, 300 кГц (например, при 150 кГц верхний 

предел по полю – 200 Э, при 300 кГц – до 100 Э). Экспериментальная установка состоит из 

системы создания магнитного поля, включающей в себя источник питания, трансформатор, 

генератор и магнитную катушку, диаметр которой ~5см, что дает возможность в 

дальнейшем проводить испытания in vivo; системы измерения температуры, состоящей из 

термопары и измеряющего вольтметра; системы охлаждения, состоящей из помпы, 

качающей дистиллированную воду по трубкам для охлаждения катушки и системы 

внешнего управления, состоящую из персонального компьютера и переключающего 

устройства.  

В эксперименте пробирка с измеряемым образцом (наночастицы в воде; 

наночастицы в воде с раковыми клетками; мышь) помещалась в рабочее отверстие катушки 

так, чтобы центр образца находился в области с максимальной напряженностью магнитного 

поля. 

Магнитное поле включается на фиксированный интервал времени, в течение 

которого измеряется изменение температуры, вызванное внешним электромагнитным 

полем. После этого тепловые параметры рассчитываются согласно соответствующим 

уравнениям. В управляющей программе можно задать время, в течение которого будет 

включено магнитное поле, а также интервал, с которым будет измеряться температура 

образца. 
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Рисунок 98. а) блок-схема установки для измерения магнитотепловых свойств 

наночастиц, б) реальный вид установки по измерению температуры, в) пример работы 

установки с помещением внутрь катушки лабораторного животного (мышь). 

Согласно методу скорректированного наклона, экспериментально определяется не 

только кривая нагрева, но и охлаждения после выключения магнитного поля. Удельная 

мощность нагрева, таким образом, пропорциональна сумме модулей наклонов кривых 

нагрева и остывания при данной температуре [644].  Чтобы определить «истинный» наклон 

в данный момент времени (и, значит при данной температуре) нужно прибавить к 

экспериментальному еще модуль наклона на кривой остывания при этой же («данной») 

температуре (пример определения наклона приведен на Рисунке 99): адиабатический 

наклон – сумма наклонов в точках 1 и 2, взятых по модулю. 

 

Рисунок 99. Зависимость нагрева частиц от времени в поле 70 Э при частоте 100 кГц. 

а) б) в) 
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Микрочастицы эквиатомного бинарного сплава железо-родий 

В литературе описываются наночастицы FeRh с практически нулевым значением 

МКЭ. Так, в [515] нанопреципитаты FeRh (~10 нм), полученные термическим отжигом 

быстро затвердевшего сплава (FeRh)5Cu95, находятся в структуре типа L10 (CuAu1-yPdy), 

претерпевая переход АФМ-ФМ при температуре примерно 130 K, что значительно ниже, 

чем у объемного сплава FeRh. В работах [645–647] в наночастицах FexRh100−x (x = 35-80) с 

размером зерна в среднем 3-5 нм наблюдается αʹ фаза, сопровождаемая γ фазой, переход 

АФМ – ФM наблюдается при температуре 470 К для x = 39. В работе [648] сообщается о 

сосуществовании αʹ и γ фазы и переходе АФМ-ФM при температуре 350 К в наночастицах 

(4-20 нм) сплава Fe51Rh49, синтезированных путем совместного восстановления в 

присутствии полиола. Наночастицы FeRh демонстрируют весьма низкие значения 

намагниченности, не более 2×10-3 emu/г в поле 100 Э даже в областях с ферромагнитным 

упорядочением [649].  

Таким образом, требуется более тщательное изучение дисперсных сплавов FeRh, что 

и было сделано в настоящей работе. Поэтому, в настоящей главе приводятся результаты 

экспериментального исследования микрочастиц бинарных сплавов FexRh100-x
 (x = 50, 48, 45, 

40 и 35) с целью их возможного применения в методе МЖГ [65]. 

Образец эквиатомного порошкового сплава FeRh был синтезирован в результате 

высокотемпературной твердофазной реакции эквимолярных соединений FeCl3·6H2O 

(чистота 99 вес. %) и RhCl3·3H2O (содержание родия 40.5±2.0 вес. %).  

На Рисунке 100 показаны рентгеновские спектры (дифрактометр DX-2700 с 

источником излучения Cu Kα, 2θ в диапазоне от 25 до 90 ° с шагом 0.02°) пяти образцов 

бинарного сплава FexRh100-x, x = 50, 48, 45, 40 и 35. Два набора вертикальных диаграмм в 

нижней части рисунка представляют собой расчетные брэгговские дифракционные пики 

химически упорядоченной αʹ фазы (FeRh) со структурой типа CsCl (PDF 03-065-0986) и γ 

фазы (Fe3Rh7) с гранецентрированной кубической структурой (ГЦК) (PDF 03-065-7228). В 

верхней части рисунка указаны индексы кристаллических плоскостей для 

двухкомпонентных фаз. Дифракционные пики для угла 2θ = 29.8° и 53.1° подтверждают, 

что эквиатомный сплав Fe50Rh50 имеет упорядоченную αʹ-фазу типа CsC1 [650]. Образец 

можно рассматривать как однофазный в пределах разрешения дифрактометра. Однако при 

более высоком содержании родия дифракционный пик, расположенный под углом 2θ = 

41.5°, указывает на присутствие γ-фазы с ГЦК структурой. 
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Рисунок 100. Рентгеновские дифрактограммы (a) Fe50Rh50; (b) Fe48Rh52; (c) Fe45Rh55; (d) 

Fe40Rh60; (e) Fe35Rh65.  Внизу показаны расчетные дифракционные пики α (FeRh) и γ (Fe3Rh7) 

фаз. 

В Таблице 17 приведены параметры элементарной ячейки и фазовый состав 

исследуемых образцов.  

Таблица 17. Параметры ячейки и молярная фазовая концентрация сплавов FexRh100-x (x = 50, 

48, 45, 40, 35). 

Сплав 
Параметр элементарной ячейки 

(Å) 
Молярная концентрация (%) 

 α′ γ α′ γ 

Fe50Rh50 2.9962 --- 100 0 

Fe48Rh52 3.0036 3.7745 97.03 2.97 

Fe45Rh55 3.0066 3.7779 79.41 20.59 

Fe40Rh60 2.9846 3.7887 71.19 28.81 

Fe35Rh65 2.9874 3.7889 61.71 38.29 

 

В образце Fe50Rh50 a = 2.9962 Å, что находится в хорошем согласии с 

соответствующим значением для тонких пленок 2.9930 Å [651]. С увеличением содержания 

родия параметр элементарной ячейки αʹ фазы незначительно возрастает и достигает 
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максимума 3.0066 Å при x = 45. Далее, при увеличении концентрации родия, значение 

уменьшается. Такое поведение может быть вызвано изменением магнитного состояния 

сплава: в процессе фазового перехода АФМ-ФМ объем ячейки увеличивается примерно на 

1% [652]. Таким образом, повышенные значения параметра для x = 50, 48 и 45 можно 

объяснить увеличением содержания родия, атомный радиус которого (1.34 Å), больше, чем 

у железа (1.26 Å). Относительно меньшие значения для x = 40 и 35 могут быть объяснены 

АФМ состоянием сплава при комнатной температуре (Рисунок 101). Кроме того, по мере 

увеличения содержания родия параметр ячейки в γ-фазе также увеличивается: его величина 

находится в диапазоне между значениями для Fe3Rh7 (a =3.7717 Å, PDF 03-065-7228) и 

чистого Rh (a = 3.8031 Å). Судя по интенсивности дифракционных пиков γ фазы, ее 

концентрация в сплаве также растет с увеличением содержания родия. 

На Рисунке 101 приведены температурные зависимости намагниченности 

микрочастиц сплава железо-родий в поле 5 кЭ в интервале температур 100÷370 К. 

Магнитные свойства измерялись с помощью вибрационного магнитометра (максимальное 

поле до 3 Тл, температура в диапазоне от 70 до 370 К). 

 

Рисунок 101. Зависимость намагниченности сплавов FexRh100-x (x = 50, 48, 45, 40, 35) от 

температуры в поле 5 кЭ. 
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В рассматриваемом диапазоне околокомнатных температур фазовый переход 

первого рода АФМ-ФМ наблюдается только в образце Fe50Rh50. При нагревании 

намагниченность достигает максимального значения при 370 К и возвращается к 

исходному значению при 100 К. Таким образом, наблюдаются большой гистерезис и явная 

асимметрия температурной зависимости. Для получения более подробной информации о 

фазовом переходе на образце Fe48Rh52 были проведены аналогичные измерения в 

температурном диапазоне от комнатных значений до 750 К, результаты которых приведены 

на вкладке Рисунок 101. При нагревании (переход АФМ-ФM) намагниченность возрастает 

от 35.6 emu/г при 380 К до максимального значения 88.8 emu/г при 464 К. Таким образом, 

область фазовой трансформации составляет около 80 К, что значительно больше, чем у 

объемных образцов. После прохождения максимума намагниченность монотонно 

уменьшается, что свидетельствует о наличии фазового перехода второго рода в ПМ 

состояние после достижения температуры 464 К (температура Кюри находится в области 

700 К). При охлаждении намагниченность уменьшается при температуре ниже 375 К, 

гистерезис составляет около 89 К. Как следует из Главы 3, в объемных бинарных сплавах 

FeRh наблюдается резкий переход первого рода, а гистерезис составляет всего около 10 К. 

Таким образом, дисперсные образцы демонстрируют более широкий переход и больший 

гистерезис по сравнению с объемными аналогами. Также можно заметить, что фазовый 

переход в образцах с x = 48, 45, 40 и 35 происходит при температурах выше 370 К, что 

существенно ограничивает потенциальное применение сплавов таких составов в виде 

микрочастиц. 

Кроме того, при температуре ~ 100 К (существенно ниже температуры перехода) в 

образцах с х =50, 48 и 45 все еще наблюдаются существенные значения намагниченности. 

В сплавах Fe35Rh65 и Fe40Rh60 намагниченность во всем исследуемом интервале практически 

равна нулю, фазовый переход в исследуемом диапазоне температур не происходит. Таким 

образом, стабильное ФМ упорядочение наблюдается в трех образцах с x = 45, 48, 50. В 

объемных сплавах FeRh остаточная намагниченность отсутствует, в пленках FeRh ее 

значение зависит от толщины [493,650]. γ-фаза всегда является парамагнитной, поэтому 

остаточная намагниченность может объясняться только присутствием упорядоченной αʹ-

фазы ниже температуры перехода. В случае наночастиц морфология поверхности играет 

важную роль в силу увеличенной поляризации родия на родиевых поверхностях по границе 

плоскости типа (100) [653]. Кроме того, из анализа фазовой диаграммы бинарного сплава 

FeRh (Рисунок 35) следует, что из-за недостаточной диффузии в околоэквиатомных сплавах 

могут одновременно присутствовать два типа химически упорядоченных αʹ фаз с ФМ и 
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АФМ упорядочением, что, в свою очередь, может приводить к небольшим различиям в 

фазовом составе. Значения параметров ячейки таких фаз слишком близки, чтобы их можно 

было различить с помощью рентгеновской дифракции. Полученный в настоящей главе 

широкий АФМ-ФМ переход в образце Fe48Rh52 демонстрирует их сосуществование. 

Для выяснения причины остаточного ФМ состояния после перехода ФМ-АФМ были 

изучены изменения микроструктуры образца Fe50Rh50 после отжига в вакууме при 

температуре 750 ͦ С. Для определения микроструктуры и состава образцов использовались 

сканирующий электронный микроскоп и энергодисперсионный рентгеновский 

спектрометр (EDS), соответственно. После отжига частицы имеют размер от 100 до 200 нм 

и объединяются в микронные кластеры размером около 800-1000 нм (Рисунок 102(а)). На 

Рисунке 102(б) явно выделяются три пика 150, 1197 и 5275 нм, причем большинство частиц 

имеют микронный масштаб около значения 1197 нм. EDS-анализ поверхности кластеров 

показывает, что атомное отношение железа к родию на поверхности составляет примерно 

65:35. Большее содержание железа на поверхности говорит о том, что концентрации железа 

и родия неоднородны внутри частиц и кластеров. Кроме того, величина остаточной 

намагниченности (Рисунок 101) зависит от химического состава сплава. С увеличением 

содержания родия остаточная намагниченность уменьшается практически до нуля при х=40 

и ниже. Большее количество атомов родия в сплаве (при увеличении его концентрации) 

уравновешивает поверхностную концентрацию атомов железа, таким образом, в сплаве 

образуется повышенная концентрация фаз с АФМ упорядочением. При этом, наличие γ-

фазы благоприятно сказывается на изменении поверхностной структуры основной фазы и 

уменьшении ферромагнитного вклада поверхностных атомов железа. 

 

Рисунок 102. (a) Микроструктура образца Fe50Rh50, полученная с помощью СЭМ; (б) 

распределение частиц по размеру в образце Fe50Rh50. 
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На Рисунке 103 представлены полевые зависимости намагниченности образца 

Fe50Rh50 в диапазоне температур 345-385 К, то есть вблизи фазового перехода. 

 

Рисунок 103. Полевые зависимости намагниченности образца Fe50Rh50 в диапазоне 

температур от 345 до 385 К в поле от 0 до 3 Тл. 

Кривые размагничивания показаны только при температурах 360 и 370 К. При 

температуре ниже 345 К сплав Fe50Rh50 является преимущественно антиферромагнетиком. 

При 345 К намагниченность быстро возрастает при незначительном увеличении внешнего 

поля, затем приближается к насыщению (примерно до 40 emu/г в поле 3 Тл). В диапазоне 

температур от 350 до 375 К наблюдаются «ступеньки» намагниченности (отмечены 

пунктирными кругами на изотермах намагниченности при 355, 360 и 365 К), что 

свидетельствует о наличии метамагнитного перехода АФМ-ФМ, положение которого 

зависит от магнитного поля. Подобное поведение полевых зависимостей намагниченности 

не наблюдается ни в пленках, ни в объемных образцах FeRh. Данное обстоятельство можно 

объяснить неоднородным распределением частиц по размеру. Интересно отметить, что 

кривые размагничивания при 360 и 370 К не демонстрируют «ступенчатого» поведения в 

отличие от случая увеличения магнитного поля при тех же температурах, что можно 

объяснить сохранением остаточного ФМ упорядочения и неполным завершением перехода 

в случае приложения магнитного поля обратного направления. Это также приводит к 

пересечению кривых размагничивания при предыдущей и намагничивания при следующей 
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температурах измерения. Такое пересечение приводит к завышению значений изменения 

магнитной части энтропии. 

Чтобы этого избежать, используется оптимизированный метод измерения. Каждый 

раз для получения изотермической полевой зависимости намагниченности при заданной 

температуре образец охлаждался до самой низкой доступной температуры (70 К) в нулевом 

магнитном поле, затем нагревался до требуемой температуры, после этого происходило 

измерение кривых намагничивания/размагничивания.  

На Рисунке 104 показаны рассчитанные по данным намагниченности значения 

изменения магнитной части энтропии (∆𝑆𝑀) при различных значениях внешнего 

магнитного поля.  

 

Рисунок 104. Температурная зависимость изменения магнитной части энтропии частиц 

сплава Fe50Rh50 при значениях внешнего магнитного поля 1, 2 и 3 Тл.  

Температура, в которой наблюдается максимум ∆𝑆𝑀, уменьшается при увеличении 

магнитного поля, что отражает наличие перехода первого рода АФМ-ФМ. Максимальное 

значение ∆𝑆𝑀 составляет 9.7; 7.8 и 4.0 Дж/кг К в полях 3; 2; 1 Тл, соответственно. В 

объемном сплаве Fe50Rh50 соответствующая величина составляет 16.37 Дж/ кг К (при 

температуре около 392 К в поле 2 Тл). Таким образом, изменение магнитной части энтропии 
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в микрочастицах сплава железо-родий составляет около половины аналогичной величины 

в объемном образце, что объясняется наличием значительной доли ФM фазы ниже 

температуры перехода ФM-АФМ (Рисунок 101). Она не вносит никакого вклада в 

магнитокалорический эффект при переходе. Аналогичное уменьшение МКЭ при 

уменьшении размера кристаллитов наблюдается также и в других магнитокалорических 

материалах Gd5Si2Ge2 [654] и La–Fe–Si [655]. Относительная мощность охлаждения (RCP) 

составляет 211, 125 и 62 Дж/кг К в полях 3, 2 и 1 Тл, соответственно. Изменение магнитной 

части энтропии в микрочастицах Fe50Rh50 больше, чем в других магнитокалорических 

дисперсных образцах с фазовым переходом второго рода, и сравнимо с соответствующей 

величиной в материалах, испытывающих переход первого рода. Например, в соединении 

La(Fe0.98Mn0.02)11.7Si1.3Hy с фазовым переходом первого рода в поле 2 Тл при температуре 

336 К изменение магнитной части энтропии составляет 16 Дж/кг К [656]. Значение RCP при 

этом составляет 160 Дж/кг К, что сравнимо с величиной в микрочастицах железо-родий. 

Предварительные результаты анализа биологической токсичности частиц сплава 

железо-родий исследовались в лабораторных условиях с помощью стандартного МТТ-теста 

[657], результаты которого представлены на Рисунке 105. Микрочастицы FeRh, 

синтезированные методом твердофазного восстановления, обеспечивают 

жизнеспособность клеток выше 80%.  

 

Рисунок 105. Жизнеспособность клеток с образцами FeRh, полученных методом дуговой 

плавки и твердофазным восстановлением, полученная в результате МТТ-теста. 
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При этом, в имеющихся образцах как нано-, так и микрочастиц Fe49Rh51 нагрев в 

переменном магнитном поле не наблюдался (результаты не приводятся в связи с 

тривиальностью). В наночастицах при их синтезе невозможно обеспечить стабильное 

существование структуры типа CsCl, которая, как следует из главы 3 настоящей работы, и 

обеспечивает резкий фазовый переход и гигантский МКЭ в сплаве. В случае микрочастиц 

гистерезисный механизм не играет столь заметной роли в нагреве, поэтому высокая 

частота, доступная в экспериментальной установке (100  кГц), не может обеспечить 

необходимый терапевтический нагрев частиц сплава железо-родий, более того, модельный 

расчет показывает, что наибольший нагрев в частицах данного сплава достигается при 

частоте переменного магнитного поля 700 Гц. Дополнительно необходимо отметить, что 

SAR за счет МКЭ, который объективно существует в микрочастицах рассматриваемого 

сплава (Рисунок 104), также экспериментально не определяется в связи с тем, что в 

доступной установке отсутствует система отвода тепла (нагреватель-холодильник), которая 

необходимо должна быть во всех системах магнитного охлаждения, работающих за счет 

МКЭ. В эксперименте по нагреву микрочастиц железо-родий в переменном магнитном поле 

взаимодействие в цикле изменения магнитного поля происходит с одним и тем же 

окружением, поэтому вклад от собственно МКЭ за цикл в величину SAR нулевой. 

Поэтому в настоящей главе для выбора оптимального с точки зрения максимального, 

воспроизводимого, терапевтически эффективного нагрева стехиометрического состава 

магнитных наночастиц были дополнительно изучены манганиты лантана-стронция (англ. 

общеупотребительная аббревиатура LSMO) и цинк-замещенные ферриты марганца. 

Манганиты лантана-стронция (LSMO) 

Данные соединения уже ранее изучались в качестве перспективных для 

использования в методе МЖГ [658–660]: их температура Кюри, намагниченность 

насыщения и эффективный магнитный момент удовлетворяют требованиям их 

практического применения. При этом считается, что температура Кюри, в общем случае, 

является основным параметром, ограничивающим избыточный нагрев частиц в методе 

МЖГ [661]. Однако важно отметить, что в данном случае существенную роль также играют 

суперпарамагнетизм наночастиц и, соответственно, их температура блокировки. Кроме 

того, в настоящей работе также изучается зависимость мощности нагрева от среднего 

размера магнитных наночастиц LSMO.  

Для решения данной задачи было изготовлено четыре образца магнитных 

наночастиц состава La0.75Sr0.25MnO3, отожженных при разных температурах, чтобы 

получить частицы со средним диаметром в диапазоне от 26 нм до 106 нм. Наночастицы 
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LSMO были приготовлены методом Печини в процессе золь-гель. Детали приготовления 

образцов описаны в работе автора [А68]. Рентгеновские исследования были проведены при 

комнатной температуре (20º<2θ<85º, геометрия Брэгга-Брентано [662,663]) на 

дифрактометре Bruker AXS D8 Advance (Cu-Kα (λ = 1.54056 Å), 40 кВ, 40 мА). Изображения 

наночастиц, их распределение по размеру, а также морфология были получены на 

просвечивающем электронном микроскопе JEOL 2100F-200KV at LABNANO. Магнитные 

свойства изучались с помощью вибрационного магнитометра Lake Shore 7407 в полях до 

1.6 Tл в диапазоне температур 100-500 K.  

Нормализованные рентгеновские дифракционные спектры для всех изготовленных 

образцов, обработанные методом Ритвельда, представлены на Рисунке 106. 

 

Рисунок 106. (а) Рентгеновские дифракционные спектры четырех типов образцов. В 

образце 1 отмечается подъем кривой, типичный для аморфной фракции.  (б) Изображения 

просвечивающей электронной микроскопии образца 2 (37 нм). Кривая логнормального 

распределения наночастиц по диаметру изображена сплошной линией. На вставке (б) 

показаны особенности тонкой кристаллической структуры. (в)-(д) Изображения 

просвечивающей электронной микроскопии образцов 1 (26 нм), 3 (58 нм) и 4 (106 нм). 
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Дифрактограммы подтверждают однофазный состав образца. Обработка производилась 

метом Ритвельда с помощью программы FullProf. Соединение имеет структуру перовскита 

при комнатной температуре и нормальном давлении (пространственная группа R3̅C в 

ромбоэдрической кристаллической решетке), что согласуется с предыдущими результатами 

[664]. Образец 1 демонстрирует явно выраженный диффузный максимум, 

свидетельствующий о наличии аморфной фракции [665]. При увеличении среднего диаметра 

наночастиц величина пиков монотонно уменьшается, также происходит смещение 

брэгговских углов в сторону более высоких значений, что указывает на уменьшение объема 

элементарных ячеек с ростом температуры отжига.  Увеличение среднего размера 

кристаллитов по мере повышения температуры отжига соответствует заострению 

дифракционных пиков. 

Для подтверждения результатов структурного анализа были получены изображения 

всех образцов при помощи просвечивающей электронной микроскопии (Рисунок 106 (б)-

(д)). Полученные изображения подтверждают их подобную ромбоэдрической морфологию 

с высоким уровнем агломерации наноструктур, что ожидаемо, учитывая способ синтеза 

[666]. Такая морфология характерна для всех образцов, за исключением образца 1, в 

котором содержится 88 % аморфной фазы. 

Форма распределения асимметрична и соответствует логнормальному 

распределению (61), что типично для суперпарамагнитных частиц [667], откуда среднее 

значение диаметра частиц 〈𝑑〉 определяется параметрами математического ожидания 𝜇 =

ln 𝑑0 и дисперсии 𝜎: 〈𝑑〉 = 𝑑0exp {
𝜎²

2
}. Соответственно, наиболее вероятное значение 

диаметра наночастиц и стандартного отклонения могут быть определены как: 𝑑𝑚 =

𝑑0/𝑒𝑥𝑝 𝜎 и 𝛥 = √exp{𝜎²} − 1 ⋅< 𝑑 >. Используя формулу Шеррера [668,669], можно 

проверить, действительно ли одна наночастица соответствует монокристаллическому 

состоянию. Согласно этому уравнению размер кристаллита определяется как [670] 𝑑𝑐 =

 
𝑘𝜆

𝛽 cosΘ
, где k – безразмерная константа, близкая к 1, λ – длина волны рентгеновского 

излучения, Θ – угол дифракции наиболее интенсивного пика и 𝛽 = √𝑈𝑡𝑎𝑛2Θ + V tanΘ + W 

означает полную ширину пика на его полувысоте (в данном случае U=0.1163, V= -0.5135 и 

W=0.3871).  

Кристаллографические и морфологические параметры полученных наночастиц 

всех образцов представлены в Таблице 18. Полученные значения находятся в хорошем 

согласии с результатами предыдущих исследований [671].  
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Таблица 18. Кристаллографические и морфологические параметры полученных 

наночастиц: Tотжига; 〈d〉 и dc – средний диаметр наночастиц, полученный из логнормального 

распределения и формулы Шеррера; a, b и c – параметры  кристаллической решетки, V - 

объем элементарной ячейки. 

Образец Tотжига (°С) < 𝐝 > (нм) 𝒅𝒄 (нм) a, b (Å) c (Å) V (Å3) 

1 (88 % 

аморфной 

фазы) 

600 26 24.0 5.4926 13.3597 349.04 

2 800 37 32.7 5.4753 13.3441 348.97 

3 900 58 30.3 5.45325 13.4611 346.67 

4 1000 103 87.0 5.4510 13.4598 346.51 

 

Средний размер кристаллита увеличивается по мере повышения температуры 

отжига, аналогично изменению среднего диаметра наночастиц, полученного в результате 

рентгеновского анализа. Наилучшее совпадение величин 〈d〉 и dc наблюдается в образцах 1 

и 2, что свидетельствует о монокристаллическом состоянии данных образцов. Образцы 3 и 

4 являются поликристаллическими. 

Температурные зависимости намагниченности рассматриваемых образцов 

представлены на Рисунке 107.  

 

Рисунок 107. (а) Температурные зависимости намагниченности (ZFC и FC) образцов 1-4. 

(б) Полевая зависимость намагниченности при температуре ниже ТС для образца 2 
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(остальные не представлены из-за однотипности). Вставка: полевой гистерезис 

намагниченности при 300 К; (в) Зависимость коэрцитивной силы от температуры для 

всех образцов.  

В зависимости от размера наночастиц наблюдается существенный температурный 

гистерезис, соответственно, температура блокировки должна быть определена для каждого 

образца. Для этой цели были измерены полевые кривые гистерезиса всех образцов ниже 

критической температуры (определена как положение максимума производной функции 

M(T), измеренной в режиме FC). В результате была получена зависимость коэрцитивной 

силы от температуры (Рисунок 107(в)): температура, при которой коэрцитивная сила равна 

0, называется температурой блокировки [672,673]. В реальных образцах 

суперпарамагнитных частиц всегда наблюдается определенный разброс наночастиц по 

размеру (как было указано выше, дисперсия учитывается в логнормальном распределении), 

поэтому в силу разных значений барьера анизотропии KV для частиц разных размеров 

значения температуры блокировки TB различны для каждой размерной фракции, и, в общем 

случае, в суперпарамагнитных частицах наблюдается довольно широкая область 

блокировки. Соответственно, существует несколько методов определения конкретного 

значения TB по данным измерения намагниченности в режиме ZFC-FC полиразмерных 

образцов [674–678]. В настоящей работе используется подход, описанный выше [679]. При 

температуре Кюри в образцах происходит фазовый переход второго рода ферромагнетизм-

парамагнетизм, что соответствует литературным данным [680]. 

Наличие небольшого гистерезиса (на вставке Рисунка 107б) позволяет говорить о 

гистерезисном механизме как об одной из причин нагрева в данном случае, несмотря на 

суперпарамагнетизм синтезированных частиц (из-за размера). По определению, 

суперпарамагнитные материалы не проявляют гистерезисных свойств, но в реальности 

незначительный гистерезис может наблюдаться из-за влияния больших частиц или 

агломератов наночастиц (более 100 нм) [681], а также его величина зависит от соотношения 

времени релаксации и скорости изменения магнитного поля. В случае изучаемых частиц 

(образец 2, диаметр 37 нм) остаточная намагниченность составляет MR = 2.11 emu/г, что 

приемлемо для метода МЖГ.  

Полученные результаты обобщаются в виде фазовой диаграммы температур 

блокировки и Кюри в зависимости от среднего диаметра наночастиц (Рисунок 108).  
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Рисунок 108. Фазовая диаграмма зависимости температур блокировки и Кюри от 

среднего диаметра наночастиц.  

Обе характеристические температуры монотонно возрастают с увеличением 

среднего диаметра наночастиц. На фазовой диаграмме можно выделить три отдельных 

области: 

T < TB: магнитные моменты наночастиц блокируются из-за энергетического барьера 

магнитной анизотропии (ферромагнитное состояние, ближний магнитный порядок) 

TB < T < TC: магнитные моменты разблокированы и могут свободно вращаться, 

(суперпарамагнитное состояние, дальний магнитный порядок, энергия магнитной 

анизотропии сопоставима с энергией теплового движения). 

T > TС: магнитное упорядочение отсутствует (парамагнитное состояние). 

Комнатная температура является опорной, так как эксперименты по нагреву 

начинаются при данной температуре. При этом нагрев может происходить на различных 

участках фазовой диаграммы: в области наночастиц в заблокированном состоянии 

(большие частицы), парамагнитной области (малые НЧ) и в суперпарамагнитной области 

(промежуточный размер наночастиц в разблокированном состоянии). 

Кривые нагрева и охлаждения образцов при нескольких значениях амплитуды 

переменного магнитного поля показаны на Рисунке 109.  
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Рисунок 109. Кривые нагрева и охлаждения образцов 1-4 (сплошные цветные линии). 

Пунктирной линией отмечена кривая нагрева-охлаждения пробирки, содержащей 100 мг 

дистиллированной воды без наночастиц.  

Образцы наночастиц большего размера, 58 нм и 106 нм, нагреваются от комнатной 

температуры в области магнитной блокировки. Не следует ожидать эффективного нагрева 

частиц диаметром 26 нм, поскольку их нагрев происходит в парамагнитной области. 

Наиболее эффективным образцом с точки зрения нагрева является образец со средним 

диаметром частицы 37 нм, поскольку он нагревается от комнатной температуры в 

разблокированной области, что подтверждается экспериментально. Нагрев в образце 2 

достигает максимальной температуры (наблюдается насыщение нагрева), начиная с 

амплитуды переменного поля 160 Э. При этом в поле 200 Э нагрев наблюдается до 333 К, 

дальнейшее увеличение поля не может увеличить максимальную температуру нагрева 

(результаты в настоящей работе не представлены). Этот эффект объясняется релаксацией 

магнитной системы по типу Нееля и/или Броуна ниже температуры блокировки ~335 K и 

ее отсутствием выше данной температуры. Этот факт может также дополнительно 

использоваться для косвенного определения температуры блокировки ансамбля 

суперпарамагнитных частиц: точка перегиба производной функции нагрева от времени. С 

другой стороны, начальная скорость нагрева (пропорциональна начальному наклону 

кривой нагрева) увеличивается с ростом магнитного поля по амплитуде. 
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В результате анализа удельной мощности нагрева SAR частиц с диаметром 37 нм 

(образец 2) в зависимости от амплитуды переменного магнитного поля (Рисунок 97) для 

этих частиц было установлено отклонение от теоретической квадратичной зависимости: 

SAR описывается в данном случае степенным законом с показателем a=2.3. Известно, что 

зависимость SAR от амплитуды для суперпарамагнитных частиц (релаксационный 

механизм нагрева преобладает над гистерезисным) имеет квадратичный характер 

[22,87,88]. Соответственно, механизм нагрева в данном случае не ограничивается только 

релаксационным [2], но и гистерезисный вклад также должен быть учтен ниже температуры 

блокировки TB~335 K. 

Данное обстоятельство подтверждается в результате анализа полевой зависимости 

SAR (в логарифмическом масштабе) для всех образцов (Рисунок 110). 

 

Рисунок 110. Экспериментальные логарифмические зависимости SAR от магнитного поля, 

сплошные линии соответствуют теоретической модели (59). 

В результате анализа были определены коэффициенты наклона логарифмической 

зависимости SAR от экспоненты магнитного поля и время релаксации 𝜏 согласно (59). Для 

образца 2 (диаметр 37 нм) 𝜏 = 0.9 мкс. Более мелкие наночастицы (образец 1) нагревались 

в парамагнитной области, соответственно,  время релаксации для наночастиц диаметром 26 

нм 𝜏 << 1 мкс, и соотношение 
(𝜔𝜏)2

1+(𝜔𝜏)2
 в формуле (59) стремится к нулю, минимизируя 

выделение тепла. Зависимость SAR от магнитного поля в данном случае является 
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степенной (коэффициент наклона 1.6). Большие наночастицы со средним диаметром 58 нм 

и 106 нм нагреваются в области магнитной блокировки (T<ТB), и, следовательно, им 

необходимо большее время релаксации по сравнению с оптимальным случаем (37 нм). 

Таким образом, для данного случая τ >> 1 мкс, а соотношение 
(𝜔𝜏)2

1+(𝜔𝜏)2
 стремится к единице. 

Поэтому, из-за влияния множителя 
1

2𝜋𝜏
 в формуле (59) у более крупных наночастиц 

значения SAR меньше по сравнению с частицами среднего диаметра. Согласно 

рассматриваемой модели при нагреве больших наночастиц доминирует механизм 

Броуновской релаксации, при этом учитывается и нагрев за счет гистерезиса. Значения 

коэффициента наклона составляют 2.7 и 3.9 для наночастиц диаметром 58 нм и 106 нм, 

соответственно, подтверждают наличие в данных образцах дополнительного к релаксации 

Броуна механизм нагрева за счет гистерезиса, причем он в данном случае вносит больший 

вклад в общий нагрев по сравнению с образцом 2. 

Нагрев частиц образца 2 (диаметр 37 нм) прекращается вблизи температуры 

блокировки. Этим объясняется тем фактом, что начальная скорость нагрева увеличивается 

с ростом магнитного поля по амплитуде и не сопровождается увеличением конечного 

нагрева (𝛥𝑇). В литературе не встречается единого мнения о точно определенном характере 

зависимости нагрева и охлаждения ансамбля магнитных наночастиц от времени. Разумно 

предположить наличие экспоненциальной зависимости согласно закону Ньютона-Рихмана 

[684,685]: 

T(t)=T0+ΔT⋅(1-exp(-t/τR)) (64) 

где T0 – начальная температура в эксперименте, τR  - константа релаксации, которая зависит 

от теплоемкости, свойств поверхности частицы и коэффициента теплопередачи между 

частицами и окружающей средой (внутреннее свойство магнитных наночастиц, не зависит 

от внешнего магнитного поля). 

В слабых магнитных полях (менее 110 Э) соотношение (64) хорошо описывает 

процессы охлаждения и нагрева: рассеиваемая мощность пропорциональна квадрату 

магнитного поля, поэтому влияние слабых магнитных полей незначительно. Однако по 

мере приближения температуры нагрева (той температуры, до которой нагрелись 

наночастицы при данном значении амплитуды переменного поля) к температуре 

блокировки модель с константой τR уже не может адекватно описать процесс нагрева: 

аппроксимация с использованием соотношения (64) дает значение характеристического 

времени нагрева (соответствует τR), которое уменьшается с ростом амплитуды. Данное 
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обстоятельство становится очевидным, если сравнить кривые при 75 Э и 200 Э (Рисунок 

111). 

  

Рисунок 111. Разница между временами выхода на насыщение нагрева частиц LSMO при 

различных значениях амплитуды переменного магнитного поля. 

В ходе нагрева (Рисунок 109) на время релаксации (с учетом магнитного поля) 

влияют процессы неелевской и броуновской релаксации, поэтому соотношение (64) 

адекватно не описывает динамику нагрева. При этом, характерное время охлаждения 

(соответствует τR в нулевом поле) практически не зависит от величины поля (~150 сек для 

всех кривых, определяется как время, за которое температура уменьшается в 2 раза, Рисунок 

109), что согласуется с поведением термодинамического времени релаксации τR (в 

отсутствие магнитного поля). Для учета перечисленных особенностей может 

рассматриваться полиномиальная модель аппроксимации, которая учитывает тепловые 

потери в образце, но данный вопрос является в настоящее время предметом дискуссии 

[686,687]. 

Соответствующие параметры нагрева ансамбля суперпарамагнитных частиц LSMO 

диаметром 37 нм представлены в Таблице 19. Время нагрева – это время с момента 

включения и до момента выключения переменного магнитного поля. Время охлаждения – 
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время достижения комнатной температуры. Время охлаждения подчиняется 

экспоненциальному закону (Рисунок 108). 

Таблица 19. Параметры нагрева наночастиц LSMO диаметром 37 нм, полученные в 

результате аппроксимации зависимостей на Рисунке 111.  

Амплитуда (Э) τнагрев(С) τохлажд(С) ΔT (K) 
𝑑𝑇

𝑑𝑡
(
𝐾

с
) SAR(

Вт

г
) 

75 150 149 14 0.08 2.0 

110 120 146 31 0.22 5.6 

150 58 152 39 0.43 10.9 

200 39 160 42 0.91 23.0 

  

В случае рассматриваемого состава 𝐿𝑎0.75𝑆𝑟0.25𝑀𝑛𝑂3, несмотря на приемлемые 

параметры нагрева, температура блокировки (около 335 К) находится, тем не менее, выше 

терапевтического диапазона +42-44 oC, то есть в конкретном случае не может быть 

естественным фактором, ограничивающим нагрев, и поэтому в настоящей главе был также 

изучен второй перспективный состав для метода МЖГ, а именно цинк-марганцевые 

ферриты ZnxMn1−xFe2O4, x = 0.2 ÷ 0.9. 

Цинк-марганцевые ферриты 

Цинк-марганцевые ферриты относятся к семейству магнитномягких ферритов 

MeFe2O4 (Me=Mn, Zn, Co, Ni) [683,688–691], соответственно, данный материал обладает 

низкой коэрцитивной силой, высокими значениями намагниченности насыщения и 

диэлектрической восприимчивости, а также сравнительно низкой температурой Кюри 

[692]. При температуре Кюри материал испытывает фазовый переход второго рода 

ферромагнетизм-парамагнетизм, таким образом температура перехода в данном случае 

является естественным ограничением дальнейшего нагрева частиц из данного материала в 

переменном поле [693].  

В настоящей работе оригинальным гидротермальным методом по формуле 

2FeCl3∙6H2O+xZnCl2∙4H2O+(1-x)MnCl2∙4H2O=Mn1-xZnxFe2O4+8HCl+12H2O были 

синтезированы наночастицы феррита марганца составов ZnxMn1-xFe2O4 (x=0.1-0.2), с 

частичным замещением марганца цинком. Морфология наночастиц была изучена на 

сканирующем электронном микроскопе (СЭМ) VEGA3 TESCAN. Структура и 

микроструктура порошков изучались на просвечивающем электронном микроскопе JEM-

2010 (JEOL) при ускоряющем напряжении 200 кВ и разрешении 0.14 нм. Средний 

гидродинамический диаметр был определен методом динамического рассеяния света 
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(фотонной корреляционной спектроскопии, DLS) с использованием Photocore-Z. 

Фотокорелляционная спектроскопия представляет собой способ определения размера 

частиц в растворе с помощью коэффициента диффузии. Гидродинамический диаметр 

(радиус) наночастицы был рассчитан с помощью уравнения Стокса-Эйнштейна, 

связывающего коэффициент диффузии и вязкость жидкости с размером частиц. 

Кристаллические фазы были определены в результате рентгеновских исследований на 

дифрактометре Rigaku SmartLab3 в режиме отражения, Cu-Kα (1.54 Å) с монохроматором, 

шаг сканирования 0.05° (2θ). Нагрев в переменном магнитном поле измерялся на 

экспериментальной установке, описанной выше. 

Средний гидродинамический диаметр агломератов наночастиц (с учетом 

гидратированной оболочки из молекул растворителя) в растворе составляет ~70 нм, 

распределение наночастиц по размеру узкое, с малой дисперсией (Рисунок 112(e)). 

Как видно из Рисунка 112(a),(б) нанокристаллиты довольно однородны по размеру 

(около 20 нм) с узким распределением. Частицы имеют преимущественно сферическую 

форму и высокую степень кристалличности. Распределение частиц по размеру, полученное 

с помощью просвечивающей микроскопии, по сравнению с DLS, показывает меньший 

размер частиц, что вероятно является следствием влияния агломератов более мелких 

нанокристаллов, присутствующих в растворе после разрушения их ультразвуком. 

Результаты, полученные с помощью сканирующего электронного микроскопа, находятся в 

хорошем согласии с данными динамического рассеяния света (Рисунок 112(в),(г)): средний 

размер агломератов наночастиц составляет около 100 нм для обоих составов. Результаты 

рентгеновской дифракции (Рисунок 112(е)) подтверждают формирование структуры 

шпинели (пространственная группа 𝐹𝑑3̅𝑚) в приготовленных образцах. Наиболее важным 

обстоятельством является отсутствие примесных фаз, что может повлиять на величину 

температуры Кюри и/или стабильность золя (при наличии примесей дисперсия наночастиц 

неустойчива, и частицы выпадают в осадок). Размеры нанокристаллитов были рассчитаны 

по формуле Шеррера: 9.5 нм для состава x=0.1 и 9.7 нм для x=0.2, находятся в хорошем 

согласии с данными микроскопии. Таким образом, изменение стехиометрического состава 

не оказывают влияния на размер кристаллитов. 



 

253 

 

 

Рисунок 112. Изображения образцов, полученные с помощью просвечивающей электронной 

микроскопии (a) x=0.1; (б) x=0.2. Изображения образцов, полученные с помощью 

сканирующей электронной микроскопии: (в) x=0.1; (г) x=0.2. Распределение наночастиц по 

размеру (д) и дифрактограмма для обоих составов (е).  

На Рисунке 113 представлены кривые нагрева и охлаждения наночастиц в поле 

H=100 Э (RMS) при разных значениях частоты.  
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Рисунок 113. Временные зависимости нагрева и охлаждения наночастиц 𝑍𝑛𝑥𝑀𝑛1−𝑥𝐹𝑒2𝑂4 

в переменном магнитном поле различной частоты: (a) x=0.1; (б) x=0.2 

Температура прекращает увеличиваться через 10 мин после приложения 

переменного внешнего поля. При этом, величина температуры насыщения 

пропорциональна частоте переменного поля, что говорит о том, что температура Кюри еще 

не достигнута, и прекращение нагрева может быть объяснено установлением равновесия 

между тепловыделением и диссипацией. С учетом размера частиц менее 70 нм, переменное 

поле в данном случае не может быть причиной возникновения значительных вихревых 

токов, поэтому их влияние не учитывается [694]. В образце с x=0.2 температура насыщения 

нагрева продолжает расти вплоть до значения частоты 250 кГц. Дальнейшее увеличение 

частоты не приводит к значительному росту температуры. В данном случае можно 

предположить, что в данном составе уже достигнута температура Кюри, хотя механизм 

нагрева за счет релаксации Броуна по-прежнему вносит небольшой вклад в увеличение 

температуры. Неелевский механизм релаксации практически не учитывается для частиц 

размером более 5 нм. Частицы большего размера, как правило, нагреваются за счет 

релаксации Броуна, при частотах, значительно меньших требуемых для начала релаксации 

Нееля (>1 МГц) [695]. 

Выбранные составы показали достаточный нагрев в ходе предварительных 

испытаний (не показаны), и их температура Кюри находится в терапевтически 

необходимом диапазоне +40 ÷ 46°C. Поэтому далее в настоящей работе были 

синтезированы все образцы серии ZnxMn1−xFe2O4, x = 0÷0.9, для них также были измерены 

структурные, магнитные и магнитотепловые свойства. Кроме того, для применения в 

методе МЖГ магнитные наночастицы были помещены в защитную оболочку, состоящую 

из биосовместимого полимерного материала, позволяющего повышать их 

биосовместимость. В настоящей работе был выбран биосовместимый полимерный 

материал – поливинилдифторид (ПВДФ). Исходный способ послойного нанесения 

указанного покрытия на наночастицы основан на электростатическом притяжении 
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противоположно заряженных слоев, которые наносят последовательно. На первой стадии 

поверхность поливинилдифторида покрывается слоем положительно заряженного 

полиэлектролитного геля (полиаллиламина гидрохлорида), затем промывается 

дистиллированной водой. Далее отрицательно заряженные наночастицы осаждаются на 

поверхность с последующим промыванием в дистиллированной воде (несколько 

описанных циклов).  

На Рисунке 114 показаны результаты измерения намагниченности для частиц 

𝑍𝑛𝑥𝑀𝑛1−𝑥𝐹𝑒2𝑂4 с различным содержанием Zn.  

 

Рисунок 114. Полевые зависимости намагниченности наночастиц 𝑍𝑛𝑥𝑀𝑛1−𝑥𝐹𝑒2𝑂4 при 

комнатной температуре. 

Было обнаружено, что намагничивание является максимальным для образца с 20 % 

Zn-замещением и затем снижается с повышением концентрации Zn. Степень Zn-замещения 

также влияет на значение коэрцитивной силы: она снижается с повышением степени Zn-

замещения, что связано с тем, что феррит цинка является парамагнетиком в наноразмерном 

состоянии. Средний размер частиц составляет менее 40 нм, температура Кюри составляет 

от 39 до 550 ºC, среднее значение коэрцитивной силы составляет от 5 до 250 Э. 

Эффективность нагрева оценивалась с помощью измерения зависимости 

температуры нагрева от времени для различных концентраций Zn (Рисунок 115).  
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Рисунок 115. Зависимость температуры нагрева в магнитных наночастицах 

𝑍𝑛𝑥𝑀𝑛1−𝑥𝐹𝑒2𝑂4 при различных концентрациях цинка. 

Максимальное изменение температуры, превышающее 50 ºC, наблюдается для 

частиц с 20 % Zn-замещением, тогда как для образцов с более высоким или более низким 

содержанием Zn наблюдается средний нагрев. Образец с 20 % Zn нагревается лучше по 

сравнению с другими благодаря его максимальной коэрцитивности и магнитному 

насыщению. 

На Рисунке 116 показана эффективность нагрева частиц состава Zn0.2Mn0.8Fe2O4 для 

различных значений амплитуды переменного поля при частоте f=100 кГц.  
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Рисунок 116. Зависимость температуры магнитных наночастиц 𝑍𝑛0.2𝑀𝑛0.8𝐹𝑒2𝑂4 от 

времени в различных магнитных полях. 

Наблюдается монотонный рост температуры нагрева с увеличением магнитного 

поля. 

В настоящей работе эффективность рассматриваемого состава была проверена на 

клеточных культурах in vitro. Клетки линии K562 (опухолевые миелоциты, образующие 

особый вид миелоидного лейкоза) культивировали в среде RPMI-1640 с добавлением 5% 

эмбриональной бычьей сыворотки, 2 мМ L-глутамина, пенициллина в концентрации 100 

Ед/мл и стрептомицина в концентрации 100 мкг/мл при температуре 37 ºC в присутствии 

5% CO2. Клетки (2x105 в 1 мл указанного раствора) инкубировали в 100 мкл солевого 

раствора при 43 ºC в присутствии Zn-замещенных магнитных наночастиц на основе 

феррита марганца Zn0.2Mn0.8Fe2O4 (10 мг) под воздействием переменного магнитного поля 

(100 Э) в течение 60 мин. Контрольные клетки (в такой же плотности) инкубировали при 

37 ºC, 5% CO2 в увлажненной атмосфере в течение 60 мин. Контрольные клетки включали: 

интактные клетки (не подверженные воздействию наночастиц и магнитного поля); клетки, 

которые инкубировали в присутствии Zn-замещенных магнитных наночастиц на основе 

феррита марганца (10 мг) (без воздействия магнитного поля); клетки, подвергаемые 

воздействию переменного поля с напряженностью 100 Э (без наночастиц). Как 

нагреваемые, так и контрольные образцы ресуспендировали в 3 мл свежей среды и 
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дополнительно инкубировали при 37 ºC, 5% CO2 в течение дополнительных 24 часов. 

Контрольные клетки росли в логарифмической прогрессии и оставались жизнеспособными 

без морфологических признаков цитотоксичности, выявляемых при указанных выше 

условиях (Рисунок 117(а), 250х увеличение). Напротив, выявлялось тяжелое повреждение 

клеток, подверженных опосредованной МЖГ (Рисунок 117(б)). Количество клеток было 

значительно меньше; все клетки выглядели сжатыми, а их контуры - неровными. 

Наблюдалось большое количество разрушенных клеток.  

  

а) Клетки опухолевых миелоцитов 

(миелоидного лейкоза) в присутствии 

наночастиц при +37 °С 

б) Клетки опухолевых миелоцитов 

(миелоидного лейкоза) в присутствии 

наночастиц при +43 °С  

Рисунок 117. Результаты применения метода МЖГ к раковым клеткам с использованием 

наночастиц 𝑍𝑛0.2𝑀𝑛0.8𝐹𝑒2𝑂4 

Результаты проведенных испытаний in vitro демонстрируют эффективность 

применения Zn0.2Mn0.8Fe2O4  в методе магнитожидкостной гипертермии. 

Адресная доставка лекарственных средств с поверхности имплантатов: 

проблема 

Имплантаты – медицинские устройства, изготовляемые с целью замены утраченных 

биологических функций, поддержки поврежденных тканей и расширения возможностей 

существующих органов. Поверхность имплантатов, контактирующая с биологическими 

тканями, должна состоять из биомедицинского материала с целью лучшей приживаемости 

в тканях. Некоторые имплантаты обладают биологической активностью, например, 

подкожные дозаторы лекарств в виде имплантируемых пилюль или стентов с 

лекарственными покрытиями. Современное развитие технологий имплантации привело к 

существенному прогрессу в медицине, и количество хирургических операций с 

использованием имплантатов постоянно растет. Имплантаты с магнитными элементами 

также начинают играть все большую роль в медицине [73]. Примерами таких магнитных 

20 мкм 
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имплантатов служат концентраторы магнитного поля для адресной доставки лекарства с 

помощью вводимых внутривенно магнитных наночастиц, многофункциональные ушные 

имплантаты на постоянных магнитах и др. [696–699]. Другие примеры включают 

биодеградируемые устройства с функциональностью многоразовых дозаторов [700]. 

Устройство состоит из биодеградируемого полимерного микрочипа с микроконтейнерами, 

заполненными различными лекарствами. Также используют элементы Пельтье с 

термочувствительной мембраной, регулируемо выпускающей лекарство в водной среде 

[701]. С помощью такого устройства был реализован пульсирующий режим выпуска 

лекарства под действием импульсов электрического тока. Однако имплантирование чипов, 

размеры которых составляют около сантиметра, ограничивает возможные сферы 

применения таких систем. 

Различные виды эндопротезирования, такие как операции на сосудах, пищеводе, 

желче- и мочевыводящих протоках с использованием стентов, а также суставное 

протезирование (замена суставов), сопряжены с рисками инфекционных осложнений 

(случающихся в 1–2% случаев), травм, вызванных имплантатами, а также рестеноза внутри 

стентов (повторная закупорка сосудов, имеющая место в значительном числе случаев 

(около 30%) в течение шести-девяти месяцев после установки стента). Соответственно, 

необходима адресная доставка биоактивных веществ (антибиотики, антипролиферативные 

агенты). В некоторых случаях оптимальный терапевтический эффект достигается путем 

периодического изменения концентрации биоактивных веществ в тканях (пульсирующий 

режим). Применяемые в настоящее время методы внутривенного введения лекарственных 

веществ требуют намного больших доз, чем при локальном воздействии. Таким образом, 

необходима разработка имплантируемых устройств с улучшенными свойствами, 

способных селективно воздействовать на пораженные ткани и безопасно для окружающих 

здоровых тканей освобождать лекарство в нужном месте контролируемым образом. 

Адресная доставка лекарств с помощью наночастиц является самой быстро 

развивающейся областью приложений нанотехнологий в медицине. Наиболее 

распространенным подходом к решению проблемы управляемого сброса лекарств является 

использование умных полимеров с наночастицами, разогреваемыми внешним 

воздействием, таким, например, как излучение ближнего инфракрасного диапазона, 

вызывающее в наночастицах покрытия плазмонный резонанс [702]. Однако биологические 

ткани не вполне прозрачны даже для излучений инфракрасного и СВЧ диапазонов, поэтому 

оптимальным способом внешнего управления состоянием покрытия имплантатов 
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представляется воздействие низкочастотного или даже постоянного магнитного поля, 

которое не вызывает побочных эффектов, и, в отличие от постоянного электрического поля, 

инфракрасного и СВЧ излучений, свободно проникает сквозь биологические ткани без 

ослабления [703–706]. Магнитное поле непосредственно на полимер не воздействует, 

поэтому прибегают к опосредованному воздействию: путем нагрева полимера, 

содержащего магнитные наночастицы в переменном магнитном поле [707], также можно с 

помощью магнитного поля индуцировать электрическое воздействие, за счет 

магнитоэлектрического эффекта [708–710]. 

Примером использования термополимеров могут служить устройства на основе 

поли-N-изопропил-акриламида (pNIPAm): имплантируемый элемент Пельтье с пленкой, 

содержащей лекарство [701], а также  создание композитной мембраны [707], с порами из 

наногеля на основе pNIPAm, проницаемость которых зависела от температуры мембраны, 

что использовалось для управляемого выпуска лекарства. Необходимо отметить, что для 

нагрева используется либо термоэлектрический эффект [701], либо выделение тепла при 

перемагничивании наночастиц [707]. В серии работ были созданы и испытаны in vitro 

наночастицы диаметром 30 нм с ядром из ферромагнетика CoFe2O4, сегнетоэлектрической 

оболочкой из титаната бария BaTiO3  для доставки лекарств в клетки пораженные ВИЧ [709] 

и раком [708], а также проведено компьютерное моделирование стимуляции с помощью 

этих частиц нейронной активности пациентов с болезнью Паркинсона [710].  

В настоящей работе автором были разработаны и описаны методы нанесения на 

имплантаты функциональных покрытий, обеспечивающих контролируемое магнитным 

полем освобождение биоактивных веществ в целях лучшей приживаемости имплантатов, 

предотвращения воспалительных процессов, а также рестеноза внутри стента. 

Общий механизм контролируемого освобождения биоактивных веществ с покрытия 

представлен на Рисунке 118. 
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Рисунок 118. Общий механизм высвобождения действующего субстрата с поверхности 

покрытия. 

Композитное покрытие состоит из нескольких компонент, основными из которых 

являются: магнитный материал с большим магнитокалорическим эффектом и 

термочувствительный полимер, регулирующий скорость освобождения лекарства (или 

другого биоактивного вещества, например, антипролиферативного агента). При 

однократном воздействии магнитного поля величиной от 1 до 3 Тл изменение температуры 

системы магнитокалорический материал/полимер, должно составить около 2-7°С, то есть 

биологическая ткань охладится до 32-35 °С, что исключает некроз тканей, а также 

достаточно для изменения фазового состояния полимера и освобождения лекарства. 

Магнитные поля указанной величины создаются в современных магнитно-резонансных 

томографах. Кроме того, для управления состоянием покрытия могут применяться 



 

262 

 

относительно несложные в конструкционном плане и небольшие по размеру источники 

магнитного поля на постоянных редкоземельных магнитах (использующие Хальбач- 

структуру) с величиной поля до 5 Тл.  

В качестве магнитного материала предлагается использовать FeRh, который, 

подобно другим сплавам железа с металлами платиновой группы (например, FePt и FePd), 

не оказывает токсичного действия, в качестве полимера предполагается использовать 

pNIPAm. 

Исследование биосовместимости используемого магнитного материала FeRh в 

настоящей работе не проводились. Однако близкие по своим химико-физическим 

свойствам материалы, и также предполагаемые к использованию FePt и FePd являются 

нетоксичными, биосовместимыми и широко используются в лечебной практике зубного 

протезирования [711–713]. Предпочтительным является использование сплава FeRh, так 

как он обладает максимальной величиной отрицательного магнитокалорического эффекта, 

что было продемонстрировано в главе 3, и что увеличивает температурный диапазон 

управляемого сброса действующего вещества. 

Полимер поли-(N-изопропил-акриламид) (pNIPAm) характеризуется нижней 

критической температурой растворения 32 С, что означает его нахождение в 

гидрофильном (набухшем) состоянии ниже 32 С, и гидрофобном (состоянии коллапса) 

выше этой температуры. В состоянии коллапса, соответствующем температуре 

человеческого тела, полимер удерживает лекарственные вещества. Биосовместимость 

pNIPAm доказана in vitro [714] и in vivo [715], как в гидрофильной, так и в гидрофобной 

фазах. Предлагаемый полимер характеризуется обратимым фазовым переходом между 

двумя состояниями: «выключенным», характеризуемым низкой скоростью диффузии 

лекарственного вещества, и «включенным», с быстрым освобождением лекарства. В 

качестве такого фазового перехода может служить стеклование полимера или переход 

между набухшим (с высокой растворимостью) и сколлапсированным (гидрофобным) 

состояниями полимера. Критическая температура фазового перехода подбирается близкой 

к температуре тела, однако лежащей вне интервала температур, характеризующих 

внутренние органы (в данном случае +32 С). При этом, поскольку существует 

определенное отличие в температуре различных органов, то при эндопротезировании 

предполагается возможность использования полимеров с несколько различающимися 

значениями температур фазовых трансформаций расположенном в диапазоне 33-36 С. 

Проведенные предварительные эксперименты подтвердили возможность тонкой 
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подстройки температуры фазовых переходов подобных полимеров, а также дозированного 

сброса активных веществ за счет регулировки величины внешнего магнитного поля. При 

этом может быть осуществлен, в том числе, и разовый «залповый» сброс препарата в случае 

срочной необходимости. 

Отличительной от всех предыдущих исследований является идея использования 

понижения температуры, возникающего при магнитокалорическом эффекте, вместо 

традиционно применяемого в магнитной терапии разогрева, что позволяет использовать 

фазовый переход, с резкой границей (ширина перехода ~1 C), наблюдающийся при 32С 

[701] в полимере pNIPAm. В настоящей работе такая идея предложена впервые в мире 

(патент с участием автора [А73]). Другой характерной чертой магнитокалорического 

эффекта является узкий температурный диапазон, в котором он имеет место, что позволит 

осуществлять лечение в режиме саморегуляции температуры, избегая чрезмерных 

температурных колебаний (переохлаждения окружающих тканей), которые может вызвать 

воздействие магнитного поля.  

Термодинамическая модель для системы полимер-магнитокалорический 

материал-лекарство 

В настоящей работе была решена задача об установлении термодинамического 

равновесия в системе из соприкасающихся слоев металла и слоем межтканевой жидкости, 

в которой набухает гидрогель, ограниченных с двух сторон теплоизолирующими слоями, 

моделирующей многослойное покрытие имплантата с магнитокалорическим слоем и слоем 

термочувствительного полимера, окруженные теплоизолирующими покрытиями со 

стороны имплантата и внешней среды.  

 

Рисунок 119. Первый этап установления термодинамического равновесия в системе 

магнитный материал-полимер-биологическая ткань. 
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Предполагается, что в начальный момент времени (Рисунок 119) магнитокалорический 

материал находился в магнитном поле и охладился до температуры 24С. Полимер 

находится при температуре тела +37С. 

Уравнение теплопроводности для описанной системы может быть записано 

следующим образом: 

∂U

dt
=

κ

Cρ

∂2U

∂x2  
(65) 

где 𝑈(𝑥, 𝑡) = 𝑇 (𝑥, 𝑡) − 𝑇0 – функция температуры, равная разнице между текущей 

локальной температурой и температурой тела 𝑇0 = +37℃,  –  теплопроводность, С — 

теплоемкость,  — плотность среды. Начальные условия записываются следующим 

образом: 𝑈(𝑥 < 𝑥1, 0) = ∆𝑇, 𝑈(𝑥 > 𝑥1, 0) = 0, где T – начальная разность температур.  

Граничные условия предполагают отсутствие теплопроводности на границах 

теплоизолирующих слоев:  
𝜕𝑈(0,𝑡)

𝑑𝑥
= 0, 

𝜕𝑈(𝑥2,𝑡)

𝑑𝑥
= 0. Решение ищется в виде разложения 

Фурье на пространственные гармоники qn: 

U=∑ Ann cos(qnx)e
-
κ

Cρ
qnt

  
(66) 

Используя условие сшивки решений на границе 𝑥 = 𝑥1, можно получить 

характеристическое уравнение:  

-qn
(1) tan(qn

(1)x1)=qn
(2) tan(qn

(2)(x2-x1))  (67) 

Учитывая, что условие сшивки должно выполняться в любой момент времени, условие 

взаимосвязи пространственных частот записывается следующим образом:  

qn
(1)

qn
(2) =√

С1ρ1κ2

С2ρ2κ1
  

(68) 

Соответственно, характеристическое уравнение, выраженное через параметры слоев:  

tan(ql1)=-√
С2ρ2κ1

С1ρ1κ2
tan (√

С2ρ2κ1

С1ρ1κ2
) ql2  

(69) 

где q – переменная, l1 и l2 толщины слоев магнитокалорического материала и полимера в 

набухшем (для того, чтобы полимер оставался в набухшем состоянии нужно, чтобы во всем 

слое была низкая температура), соответственно.  

Решение уравнения (69) ищется графически (Рисунок 120). Точки пересечения графиков 

зададут пространственные частоты qn в разложении (66). 
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Рисунок 120. Графическое решение уравнения (69): по вертикальной оси значения левой и 

правой части уравнения, по горизонтальной – q. 

Используя разложение Фурье для начального распределения температур, решение можно 

представить в виде:  

U1(x,t)=∆T∞+
∆T0

π

sin(qn
(1)

l1)

n
cos(qn

(1)x) e
-

κ2
С2ρ2

qn
2t
, x∈(0,x1)  

(70) 

 

U2(x,t)=∆T∞ (1-e
-

κ2
С2ρ2

qn
2t
)+ 

+
∆T0

π
∑

sin(qn
(2)

l2)cos(qn
(2)

l2)(cos(qn
(2)

x)+ sin(qn
(2)

x) tan(qn
(2)

l2))

cos(qn
(2)

l2)+ sin(qn
(2)

l2) tan(qn
(2)

l2)
e
-

κ2
С2ρ2

qn
2t

, x∈(x1,x2),  

(71) 

где  ∆𝑇∞ =
С1𝜌1𝑙1∆𝑇0

С1𝜌1𝑙1+С2𝜌2𝑙2
 – конечная температура после установления термодинамического 

равновесия. Также можно установить характерное время установления 

термодинамического равновесия: 𝜏0 =
𝐶𝜌

𝜅𝑞1
. 

Для параметров магнитокалорического сплава FeRh с теплопроводностью 𝜅 = 150 Вт/м К, 

теплоемкостью С= 300 Дж/(кг К), плотностью = 10 г/см3, шириной слоя l1 =60 мкм и 

гидрогеля pNIPAm той же толщины с теплопроводностью 𝜅 = 0.56 Вт/м К, теплоемкостью 

С= 4200 Дж/(кг К), плотностью = 1 г/см3 при начальной разности температур -13С (что 

достижимо в поле 2 Тл) температура термодинамического равновесия оказывается равной 

∆𝑇∞ = +32℃, что соответствует температуре фазового перехода полимера (нижней 

критической температуре растворения, НКТР). При этом, характерное время установления 

составляет порядка 1 мс  равновесия 𝜏0 =
𝐶2𝜌2

𝜅2𝑞0
≈ 3 мс, что намного больше, чем время спин-
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решеточной релаксации ~100 пс, но гораздо меньше, чем время набухания полимерного 

геля ~0.3 с.  

Время установления термодинамического равновесия в системе многослойного 

покрытия достаточно мало, если сравнивать его со временем набухания полимера (порядка 

0.1с), однако, оно достаточно велико по сравнению с характерным временем 

магнитокалорического нагрева металлического слоя (Рисунок 121).  

  
 

Рисунок 121. Этапы: a) спин-решеточная релаксация в магнитокалорическом материале 

после приложения внешнего магнитного поля (характерное время 100 пс); b) установление 

термодинамического равновесия (показано промежуточное состояние; характерное 

время установления полного равновесия 1 мс); c) набухание полимера и диффузия 

лекарственного средства (характерное время 0.1 с). Красная линия соответствует 

пространственному распределению температуры. Светло-синие кружки – лекарственное 

средство внутри полимера (в сколлапсированном состоянии) (a, b) и распределенные в 

полимерной матрице (полимер в набухшем состоянии; c). 

Графики зависимости температуры в различные моменты времени в 

рассматриваемой области охлаждаемого слоя, в котором будет набухать полимер, 

приведены на Рисунке 122. 

 

Рисунок 122. Распределение температур для трех моментов времени: а) 0.001 𝜏0, b) 

0.01 𝜏0, c) 0.1 𝜏0. По горизонтальной оси отложена пространственная координата 
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охлаждаемого слоя с полимером, нормированная на толщину слоя. По вертикальной 

шкале – разность температур 𝑈(𝑥, 𝑡) = 𝑇 (𝑥, 𝑡) − 𝑇0  в градусах. 

Поскольку температура участков охлаждаемого слоя, располагающихся дальше от 

магнитного слоя, понижается с некоторой задержкой, то, изменяя время подачи магнитного 

импульса, можно регулировать, какая часть слоя охладится до НКТР, и, соответственно, 

какая часть полимера набухнет. График зависимости доли полимера, претерпевшего 

фазовый переход, от длины импульса приведен на Рисунке 123. График зависимости доли 

полимера, претерпевшего фазовый переход, от длины импульса 

 

Рисунок 123. График зависимости доли полимера, претерпевшего фазовый переход, от 

длины импульса. 

Следует отметить, что данная зависимость будет проявляться тем отчетливее, чем 

уже интервал температур, в котором наступает фазовый переход. При ширине перехода 

порядка градуса фазовый переход наступает во всем объеме уже при времени 𝜏0. Наконец, 

на завершающей стадии происходит набухание полимера и выпуск лекарства. И тот, и 

другой процессы имеют диффузионный характер, то есть их характерное время (в 

показателе экспоненты) масштабируется по закону 𝜏~𝑙2, где l - характерный размер. 

Используя экспериментальные данные для времени коллапса с частицами диаметром 100 

нм (характерный размер микроструктуры l1), равного 360 нс [703], из соотношения 
𝜏2

𝜏1
=

𝑙2
2

𝑙1
2 =

106 можно получить оценку характерного времени для фазового перехода гидрофобное-
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гидрофильное состояние для слоя 100 мкм (l2) – 0.3 с. Изменяя время подачи магнитного 

импульса, можно изменять долю полимера, претерпевшего фазовый переход, что позволяет 

дозировать количество выделяющегося лекарства. 

Экспериментальное исследование возможности выхода лекарства из 

функционального покрытия  

Автором было предложено устройство и технология [А73,А74], позволяющие 

использовать магнитокалорический эффект для реализации управляемого высвобождения 

лекарственного вещества с поверхности имплантата.  

Так, в ходе настоящей работы, что отражено в соответствующих работах автора 

[А73,А74], управляемое магнитным полем имплантируемое устройство было 

протестировано с целью проверки его способности инкапсулировать и выпускать активное 

вещество при приложении магнитного поля. Прототип имплантируемого устройства был 

изготовлен осаждением пленки гадолиния толщиной 0.1 мм на пластинку полистирола. 

Гадолиний имеет положительный магнитокалорический эффект около 3 К/Тл при 294 К. 

Затем методом отливки на гадолиниевой фольге создавалась пленка из полимера pNIPAM, 

в сколлапсированном состоянии имеющая толщину 10 мкм. Получившаяся композитная 

структура помещалась в раствор колхицина с концентрацией 1 мг/см3 с температурой 25°C 

- ниже НКТР pNIPAM (32°C). Пленка полимера при этом находилась в набухшем 

гидрофильном состоянии с толщиной 100 мкм, что позволяло загружать ее колхицином. 

Композитная структура затем промывалась горячей водой (с температурой выше НКТР), 

что приводило к коллапсу полимера и захвату лекарства в объеме вещества, в то время как 

на поверхности колхицина не оставалось. Количество колхицина в расчете на 1 квадратный 

сантиметр поверхности составляло 0.1 мкг. Наконец, полимер накрывался слоем 

мезопористой биокерамики ZrO2, в результате чего образовывалась сэндвич-структура с 

композитом из слоев термочувствительного полимера и магнитокалорического материала, 

зажатых между двумя теплоизолирующими слоями. Далее, в цитотоксическом тесте 

использовались описанный выше прототип и клеточная линия NCTC clone L929 (клеточная 

линия соединительной ткани, мышь). Раствор, содержащий культуру, поддерживавшийся 

при температуре 37°C, был помещен в 10 мл пробирку. Прототип устройства погружался в 

раствор. Затем медленно (так чтобы процесс происходил изотермически и тепло, 

выделяющееся в гадолинии за счет магнитокалорического эффекта, успевало бы 

рассеяться) подносили постоянный магнит, тем самым постепенно увеличивая поле в 

пробирке до 2 Тл при неизменной температуре раствора 37°C. Затем магнит резко убирался, 

что приводило к падению температуры до 32°C за счет магнитокалорического эффекта и 
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выделению колхицина. После этого раствор выдерживался при 37°C в течение 24 часов. 

Затем количество живых и мертвых клеток подсчитывалось с помощью наблюдения под 

микроскопом в камере Горяева с использованием красителей Syto9 и йодида пропидия. 

Краситель Syto9 проникает через мембраны живых и мертвых клеток, окрашивая в зеленый 

цвет ДНК и РНК. Йодид пропидия проникает через мембраны только мертвых клеток, 

окрашивая в красный цвет ядра. Это позволяет сделать видимыми мертвые и живые клетки 

для подсчета в микроскопе. В ходе такого эксперимента выживало только 10% клеток по 

истечении 24 часов. В случае с прямым добавлением в раствор колхицина с концентрацией 

0.1 мкг/см3 выживало 99% бактерий. Такая значительная разница в цитотоксичности может 

быть объяснена адсорбцией клеток на поверхности прототипа имплантата, вблизи которой 

концентрация колхицина повышена за счет выделения его из полимерного слоя. Данное 

обстоятельство является преимуществом, поскольку в большинстве случаев осложнения 

развиваются в области, примыкающей к поверхности имплантата, и именно в этой области 

должна быть повышенная концентрация лекарства. В то же время внутривенное введение 

аналогично непосредственному введению колхицина в раствор в эксперименте, что 

приводит к низкой концентрации лекарства вблизи поверхности имплантата и к развитию 

побочных эффектов в здоровых тканях. 

Тот же протокол испытаний был соблюден применительно к фольге из Fe49Rh51. 

Охлаждение, необходимое для сброса колхицина, осуществлялось быстрым поднесением 

постоянного магнита к пробирке с препаратом, обеспечивая, таким образом, быстрое 

изменение магнитного поля от нулевого значения до 2 Тл и охлаждение образца. После 

установления термодинамического равновесия при температуре 37°C магнит медленно 

убирался от пробирки. Температура 37°C поддерживалась с помощью термостата в течение 

24 часов. По прошествии этого интервала времени было оценено количество живых и 

мертвых клеток. В данном случае осталось 3% живых клеток по истечении 24 часов. 

Предварительные доклинические испытания 

В ходе работе в ЦНИЛ РНИМУ им. Н.И. Пирогова были проведены 

предварительные доклинические испытания брюшных сеток (сеточных имплантатов, 

используемых в хирургии) с нанесенным покрытием полимер-магнитный материал. 

Методом послойного осаждения на полипропиленовые брюшные сетки было нанесено 

покрытие из магнитных наночастиц и наночастиц вольфрама (Рисунок 124).  
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Рисунок 124. Образцы сеточных имплантатов, покрытые магнитными (магнетит) и 

вольфрамовыми наночастицами. 

На фрагментах брюшных сеток были проведены исследования in vitro: в поле 7 Тл 

от МРТ ClinScan (Bruker BioSpin) многократно вводились и выводились пробирки с 

физиологическим раствором, содержавшие образцы с магнитными наночастицами и с 

частицами вольфрама (Рисунок 125). После воздействия магнитного поля и выдержки 

образцов наблюдался не только сход магнитного покрытия из наночастиц, но и разрушение 

самой структуры сетки (Рисунок 125(б),(в)).   

(а)  

(б)  
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(в)  

Рисунок 125. Фрагменты брюшных сеток в физиологическом растворе: а) до проведения 

эксперимента  (слева пробирка с фрагментом сетки с нанесенными частицами вольфрама, 

центральная и крайняя – с нанесенными магнитными наночастицами; б) состояние 

образцов после многократного помещения двух пробирок в поле МРТ и недельной выдержки 

(крайне-правая пробирка – контрольная, она оставалась вне поля): сетка с магнитными 

частицами, побывавшая в МРТ (центральная пробирка) практически осталась без 

покрытия из наночастиц; в) те же сетки после просушки: отчетливо видно разрушение 

структуры центральной сетки.   

Непосредственно после воздействия поля от МРТ наблюдалось лишь небольшое 

выделение с покрытия сетки с магнитными наночастицами под действием магнитного поля 

(Рисунок 126(а)). Наибольшее выделение частиц с поверхности сеток наблюдалось для 

наночастиц вольфрама, которое имело место и в отсутствие магнитного поля, что 

объясняется слабой адгезией частиц на поверхности полипропилена. Сход покрытия сетки 

с магнитными наночастицами в физрастворе в отсутствие магнитного поля был 

незначительным, что позволяет говорить о его устойчивости на поверхности имплантатов 

(Рисунок 126).  

После длительной (более недели) выдержки образцов в физрастворе картина 

менялась кардинально: наибольшее сход покрытия наблюдался уже для сетки с 

магнитными наночастицами, подвергнутой воздействию поля от МРТ, в то время как вид 

сетки с частицами вольфрама и сетки с магнитными частицами, не побывавшей в МРТ, 

менялся незначительно (Рисунок 126(б)). Таким образом, на длительных временных 

промежутках наблюдается выделение 90%-100% магнитных наночастиц, подвергнутых 

действию магнитного поля.  
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(а)  

(б)  

Рисунок 126. Динамика схода покрытия: а) вид сеток сразу после воздействия магнитного 

поля. б) вид после 3 недель выдержки. Слева направо: сетка с магнитными наночастицами, 

подвергнутая действию магнитного поля, в центре – сетка с наночастицами вольфрама, 

справа – сетка с магнитными наночастицами, не подвергавшаяся воздействию поля от 

МРТ. 

Агломераты наночастиц, выделившихся с сеток, хорошо заметны не только в 

видимых, но и в рентгеновских лучах, что продемонстрировано на  вставке Рисунок 127. 
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Рисунок 127. Фрагменты сеток сразу после воздействия магнитного поля, вид сверху. 

Сход покрытия виден более отчетливо, чем в пробирках. На вставке приведено 

изображение вольфрамовой сетки (центральный стаканчик) в рентгеновских лучах.  

Описанный выше эффект может представлять интерес для терапии с 

использованием препаратов пролонгированного действия с возможностью внешнего 

запуска процесса выделения лекарства. Варьируя размер частиц и количество слоев, можно 

добиться заданной концентрации лекарств и скорости их сброса. 

В ЦНИЛ РНИМУ им. Н.И. Пирогова также продемонстрирован сброс вещества с 

поверхности медицинского изделия in vivo.  

Эксперименты проводились на трех особях крыс, сетки полимеров, 

функционализированные магнитными частицами вводились в слой подкожной клетчатки. 

В первом случае полимерные сетки были имплантированы в области брюшины, во втором 

– в области лопатки, в третьем –  в области грудного отдела позвоночника. После 

имплантации животных многократно (более 10 раз) вносили и выносили в сильное 

магнитное поле от магниторезонансного томографа ClinScan (Bruker BioSpin). 

На Рисунке 128 представлены фото с вскрытия и результаты МРТ. Стрелками 

показаны места расположения брюшных сеток, функционализированных магнитными 

наночастицами.   
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Рисунок 128. МРТ изображения: до воздействия периодического сильного магнитного 

поля (слева) и после (справа). 

Анализ МРТ изображений, выполненный медицинскими специалистами ЦНИЛ 

РНИМУ им. Н.И. Пирогова, позволяет утверждать факт высвобождения магнитных частиц 

в результате действия магнитного поля. Визуально очевидно изменение формы областей 

черного цвета, отмеченных стрелками на МРТ изображениях, до и после воздействия 

магнитного поля. Так как положения сеток не менялись (животное было усыплено и не 

двигалось во время эксперимента), изменения формы указанных областей свидетельствует 

об ожидаемой работе покрытия в магнитном поле. Результаты вскрытия подтверждают 

высвобождение действующего вещества в результате действия магнитного поля. 

Аналогичные результаты были также получены еще на двух особях лабораторных 

животных (результаты не приводятся из-за однотипности). 

Основные результаты Главы 5 

В настоящей главе предложен теоретический подход на основе модели линейной 

восприимчивости к оценке возможности применения ряда составов магнитных наночастиц 

в методе магнитожидкостной гипертермии. Подобный унифицированный модельный 

анализ перспективных наночастиц выполнялся впервые в мире. Увеличение 

монодисперсности приводит к высокому значению SAR. Наиболее предсказуемое 

изменение SAR соответствует наночастицам с диаметром ~70÷100 нм. С учетом 

результатов вычислений наиболее перспективными составами магнитных наночастиц для 

применения в методе магнитной гипертермии ранее малоизученные составы являются Gd, 

Fe50Rh50, La0.75Sr0.25MnO3,  ZnxMn1−xFe2O4, x = 0.2 ÷ 0.9.  
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Сделать выводы об эффективности использования тех или иных магнитных 

наночастиц можно сделать только в результате экспериментальных исследований в 

одинаковых условиях. Из-за наличия большого числа потенциально перспективных 

магнитных материалов выполнить такую задачу довольно проблематично. Теоретический 

метод, рассмотренный в настоящей работе, позволяет до эксперимента оценить 

перспективы наночастиц для использования в методе МЖГ, а также оптимизировать их 

структуру, чтобы получить максимальное значение SAR. 

Так, для выбранных составов наночастиц проведены измерения зависимости 

конечной температуры и скорости нагрева от амплитуды переменного магнитного поля, 

удовлетворяющего критерию Брезовича, и определение по данной зависимости механизма 

нагрева.  

В результате высокотемпературной твердофазной реакции синтезирована серия 

дисперсных сплавов FexRh100-x (x = 50, 48, 45, 40, 35) и охарактеризованы их структура, 

магнитные свойства и магнитокалорический эффект. Максимальные изменение магнитной 

части энтропии и относительная мощность охлаждения частиц состава Fe50Rh50 в поле 3 Тл 

составляют 9.7 Дж/кг К и 230 Дж/кг, соответственно. Значительный магнитокалорический 

эффект и низкая биологическая токсичность сплава Fe50Rh50 в форме микрочастиц 

подтверждает целесообразность их использования для живых тканей и клеток, при этом 

необходимо учитывать высокую чувствительность свойств сплавов семейства железо-

родий (особенно, в микроструктурном состоянии) к стехиометрическому составу, величине 

внешнего магнитного поля, а также особенностям приготовления. По этим же причинам 

МКЭ в наночастицах не наблюдается. Нагрев микрочастиц (со средним размером 1.2 мкм) 

в переменном магнитном поле не обнаружен, соответственно, частицы сплава железо-

родий непригодны для использования в методе МЖГ. 

Было изготовлено четыре образца наночастиц манганита лантана-стронция состава 

La0.75Sr0.25Mn03 со средним диаметром наночастиц в диапазоне от 37 нм до 106 нм. По 

данным о температурах Кюри и блокировки четырех образцов была построена фазовая 

диаграмма этой системы, описывающая зависимость соответствующих температур и 

доступных областей нагрева от среднего диаметра наночастиц. Наночастицы меньшего 

размера (26 нм) нагреваются в парамагнитном диапазоне температур (T > TC), и по этой 

причине такой размер не обеспечивает существенной эффективности нагрева. Более 

крупные наночастицы нагреваются от комнатной температуры в диапазоне температур T < 

TB, то есть в магнитно блокированном состоянии. По этой причине в них наблюдается 

небольшая эффективность нагрева по сравнению с рассмотренным случаем нагрева 
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наночастиц среднего размера (37 нм) в диапазоне температур TC > T > TB, то есть в магнитно 

разблокированном состоянии. Использование суперпарамагнитных частиц такого размера 

в указанном температурном интервале обеспечивает максимальную эффективность 

нагрева. Соответственно, оптимизация образцов для применения в методе МЖГ требует, 

чтобы температура блокировки и температура Кюри были близки к комнатной температуре. 

SAR зависит от амплитуды переменного магнитного поля по степенному закону с 

показателем 2.3, что свидетельствует о наличии в суперпарамагнитных частицах не только 

механизмов релаксации Нееля и Броуна, но также и гистерезисного нагрева. 

Эксперименты по нагреву таких частиц показывают, что он прекращается при 

температуре блокировки, ниже температуры Кюри. Таким образом, изученный материал 

является потенциально перспективным кандидатом для использования в методе МЖГ за 

счет естественного механизма контроля нагрева (пороговой температуры), что важно во 

избежание перегрева тканей в клинической практике. Возможность регулировки 

температуры блокировки в ходе синтеза наночастиц особенно важна для перспективных 

составов с высокими значениями температуры Кюри: для них можно подобрать 

температуру блокировки, близкую к терапевтическому диапазону, регулируя размер 

синтезируемых частиц. Таким образом, обнаруженное явление существования пороговой 

температуры нагрева в суперпарамагнитных наночастицах важно с научной точки зрения в 

смысле выявления преобладающего механизма нагрева в зависимости от температуры, а с 

практической – в качестве дополнительного, а в некоторых случаях, и основного механизма 

естественного ограничения нагрева наночастиц в методе МЖГ.  

Максимальный нагрев при соблюдении критерия Брезовича и близости 

критических температур к комнатной демонстрируют наночастицы Zn-замещенного 

феррита марганца. Проведены испытания in vitro с использование наилучшего образца 

Zn0.2Mn0.8Fe2O4  на клетках линии К562 (опухолевые миелоциты). Изученный состав 

является наиболее перспективным для применения в методе магнитной гипертермии. 

Изученное и разработанное в настоящей работе «умное покрытие» имплантата 

магнитокалорический материал (на основе частиц железо-родий)-полимерная матрица с 

действующим веществом характеризуется следующими функциями:  

• сохранность лекарства в оболочке имплантата и высвобождение его в нужный 

момент времени в месте расположения имплантата; 

• неинвазивное и удаленное изменение состояния покрытия (путем 

воздействия внешним магнитным полем), обеспечивающее регулируемый режим 
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высвобождения биоактивного вещества (в том числе, высвобождение лекарства в 

пульсирующем режиме) за счет изменения температуры магнитокалорической 

компоненты покрытия и вызванного им изменения фазового состояния полимера, 

содержащего лекарство; 

• саморегулируемый температурный режим (без использования инвазивных 

температурных датчиков), путем подбора температуры магнитного фазового 

перехода вблизи температуры тела человека; 

Таким образом, описанные исследования закладывают основу для создания аналога 

магнитокалорического магнитопласта для применения в методах адресной доставки 

лекарств и магнитожидкостной гипертермии. Такая структура представляет собой 

субмикронные частицы сплава железо-родий в виде порошка, помещенного в полимерную 

матрицу с лекарственным веществом, которые сохраняют положение фазового перехода в 

области температуры человеческого тела и проявляют значительные магнитотепловые 

свойства. 
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Основные результаты и выводы 

 

1. Проведен всесторонний комплексный анализ изучаемых в настоящее время в 

мире магнитокалорических материалов. При анализе возможности 

практического использования обнаружена тенденция к полному отказу от 

применения материалов, содержащих токсичные, дефицитные и драгоценные 

элементы. 

2. Определена максимальная теоретическая величина МКЭ в материалах, 

испытывающих фазовый переход второго рода: 18 К/Тл. Показано, что данная 

величина недостижима в реально используемых на сегодняшний день 

магнитокалорических материалах: оценка максимального МКЭ в материалах с 

фазовым переходом второго рода составляет 8-9 К/Тл.  

3. Предложена и экспериментально проверена феноменологическая процедура 

построения универсальной кривой для адиабатического изменения температуры 

для каждого из тяжелых редкоземельных металлов (от гадолиния до тулия). 

Установлено, что построение универсальной кривой для всего класса тяжелых 

РЗМ невозможно в силу различных значений критических индексов, 

характеризующих фазовые переходы в разных РЗМ, однако данный метод весьма 

эффективен для каждого конкретного металла.  

4. Проведено комплексное теоретико-экспериментальное рассмотрение 

магнитотепловых свойств тяжелых редкоземельных металлов с уточнением их 

магнитных фазовых диаграмм. Из первых принципов рассчитаны плотности 

электронных состояний тяжелых РЗМ, в том числе, с учетом влияния примесных 

химических элементов. Выявлен ряд общих закономерностей магнитного 

упорядочения тяжелых РЗМ: в низких магнитных полях реализуется 

ферромагнитное упорядочение; при увеличении поля наблюдается устойчивое 

спиральное антиферромагнитное упорядочение. Деформация геликоида 

приводит к появлению промежуточной веерной фазы с геликоидальной 

структурой или структур типа спин-слип. В высоких магнитных полях объемные 

тяжелые лантаноиды находятся преимущественно в веерном или 

ферромагнитном состоянии. 

5. Установлено, что наличие примесей химических элементов в тяжелых РЗМ 

приводит к понижению температур фазовых переходов и увеличению значений 
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критических полей, тем самым затрудняя перестройку магнитной структуры. 

Наличие локальных спиновых дефектов (структуры типа спинового 

проскальзывания) и многообразие магнитных «аллотропных» модификаций 

тяжелых РЗМ также объясняется влиянием примесей. За счет примесей 

плотность электронных состояний на уровне Ферми становится ненулевой 

6. Продемонстрирован теоретико-расчетный подход на основе модели Бина-

Родбелла, который позволяет описать особенности фазового перехода первого 

рода в бинарных сплавах железо-родий. В данном случае подчеркивается 

взаимосвязь кристаллической решетки сплава и системы магнитных моментов 

атомов. Причиной АФМ - ФМ фазового перехода в сплавах FeRh является 

появление ненулевого магнитного момента на атомах родия при одновременном 

увеличении объема решетки на 1.0 % в сочетании с уменьшением абсолютного 

значения обменного интеграла 𝒥12 между подрешетками железа и родия. 

7. Проведены систематические исследования серии околоэквиатомных 

стехиометрических составов бинарных сплавов Fe100-xRhx с x=50, 50.5 и 51: 

максимальное и гарантированно воспроизводимое значение МКЭ достигается в 

образцах состава Fe49Rh51 в результате магнитоупругого перехода АФМ-ФМ при 

323 К. При этом наблюдается явление гистерезиса полевой зависимости 

магнитокалорического эффекта: конечная температура при полном цикле 

изменения магнитного поля не возвращается к начальному значению при 

переходе АФМ–ФМ, что объясняется дополнительным динамическим 

магнитным откликом системы в результате одновременного существования в 

сплаве областей АФМ и ФМ упорядочения. 

8. Показано сильное влияние скорости охлаждения при изготовлении образцов 

бинарного сплава железо-родий на его магнитотепловые свойства: быстрая 

закалка приводит к (а) более резкому фазовому АФМ-ФМ переходу и, 

соответственно, более быстрому изменению намагниченности; (б) большему 

значению изменения магнитной части энтропии ∆𝑆𝑀
пик и быстрому приближению 

величины ∆𝑆𝑀
пик к насыщению; (в) столообразному виду кривой изменения 

магнитной части энтропии ∆𝑆𝑀(Т) (в полях, превышающих 1 Тл); (г) большей 

хладоемкости сплава и; (д) большим индуцированным магнитным полем 

средним потерям, связанным с гистерезисом. Индукционная плавка является 

преимущественным методом изготовления сплавов семейства железо-родий, 

поскольку она обеспечивает лучшую однородность для получения 
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воспроизводимых характеристик фазового перехода в любой части 

рассматриваемого образца благодаря перемешивающему воздействию вихревых 

токов на сплав, когда он находится в расплавленном состоянии.  

9. Обнаружено, что легирование бинарных сплавов FeRh палладием приводит к 

тетрагонализации кристаллической решетки и уменьшению магнитного момента 

атома железа. Такое изменение энергетических значений спиновой подсистемы 

снижает энергию фононной подсистемы, которая пропорциональна температуре. 

Соответственно, температура фазового перехода уменьшается с увеличением 

концентрации легирующего элемента. 

10. Определены основные параметры магнитных структур, существующих в сплавах 

железо-родий, легированных палладием. Получены температурные зависимости 

параметров кристаллической решетки, массовых долей АФМ и ФМ фаз, 

магнитного момента атомов Fe в области фазового перехода первого рода АФМ-

ФМ как в процессе нагрева, так и охлаждения. В зависимости от направления 

изменения температуры обнаружен значительный гистерезис величины 

объемных долей АФМ и ФМ фаз, при этом гистерезис объема элементарной 

ячейки практически не наблюдается. Определены пространственный масштаб 

области сосуществования (менее 15 мкм) АФМ и ФМ фаз и характер 

пространственного распространения фазового перехода доминирующим 

влиянием на него поля размагничивания. Построены магнитные фазовые 

диаграммы сплавов железо-родий, легированных палладием, в зависимости от 

концентрации палладия. 

11. Предложен теоретический подход на основе модели линейной восприимчивости 

к оценке возможности применения ряда составов магнитных наночастиц в 

методе магнитожидкостной гипертермии. С учетом результатов вычислений 

наиболее перспективными составами магнитных наночастиц для применения в 

методе магнитной гипертермии являются Gd, Fe50Rh50, La0.75Sr0.25MnO3,  

ZnxMn1−xFe2O4, x = 0.2 ÷ 0.9.  

12. Наибольшая эффективность нагрева суперпарамагнитных наночастиц состава 

La0.75Sr0.25MnO3 достигается в образцах среднего размера (37 нм) в диапазоне 

температур TC > T > TB, то есть в магнитно разблокированном состоянии. Выбор 

стехиометрического состава магнитных наночастиц для применения в методе 

магнитожидкостной гипертермии требует, чтобы их температура блокировки и 

температура Кюри были близки к комнатной температуре. Обнаружено явление 
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существования пороговой температуры нагрева (температуры блокировки) в 

суперпарамагнитных наночастицах, которое может обеспечить механизм 

естественного ограничения нагрева наночастиц в методе МЖГ.  

13. Максимальный нагрев при соблюдении критерия Брезовича и близости 

критических температур к комнатной демонстрируют наночастицы Zn-

замещенного феррита марганца состава Zn0.2Mn0.8Fe2O4. Изученный состав 

является наиболее перспективным для применения в методе магнитной 

гипертермии. 

14. Изучены магнитотепловые свойства и разработана технология нанесения на 

медицинское изделие «умного покрытия» имплантата: магнитокалорический 

материал (на основе частиц железо-родий)-полимер.  Покрытие позволяет 

сохранять лекарство в оболочке имплантата и высвобождать его в нужный 

момент времени в месте расположения имплантата путем воздействия внешним 

магнитным полем и обеспечить регулируемый режим высвобождения 

биоактивного вещества за счет изменения температуры магнитной компоненты 

покрытия и вызванного им изменения фазового состояния полимера, 

содержащего лекарство. 
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